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Die Brauchbarkeit einer Methode zeigt sich am besten durch ihre Anwendung. 
 



















Structural investigations on the chromium sulphides Cr2S3, Cr3S4 as well as NiCr2S4 have 
been performed as part of the research project Chromium Chalcogenide-based Thermoe-
lectrics, funded by the German Research Foundation (DFG). This thesis focuses on macro-
scopic to nanoscopic characterisations of the respective compounds via scanning electron 
microscopy (SEM) and transmission electron microscopy (TEM), both of which were fa-
cilitated by the establishment of suitable methods of sample preparation. The investigated 
chromium sulphides classify as thermoelectrics, a group of semiconducting compounds 
that can generate a voltage from an applied thermal gradient via the Seebeck effect.  
In the beginning of the research project, a suitable densification method for Cr2S3 was de-
veloped in collaboration with the Fraunhofer Institute for Physical Measurement Tech-
niques IPM in Freiburg. Field-assisted sintering technique (FAST) could be successfully 
adapted to the properties of the material by applying a high heating rate and short dwell 
time at overall reduced maximum temperatures. These parameters facilitated the preser-
vation of the equilibrium phase R3̅ of Cr2S3 while keeping the evaporation loss of sulphur 
to a minimum. Due to this, the structural and physical properties of the equilibrium phase 
could be studied in detail. TEM investigations revealed that electron beam irradiation in-
duced a phase transformation from the R3̅ to the P3̅1c polytype, which was accompanied 
by the occurrence of diffuse scattering of electrons. As Cr2S3 initially exhibited a low ther-
moelectric efficiency, substitutions of the cation lattice by V, Ti and Sn were performed. 
Significant thermoelectric improvements could only be achieved in the systems substi-
tuted with Sn, although stoichiometric analyses with common methods could not detect 
any content of Sn within the samples after sintering.  
Investigations of sintered NiCr2S4 revealed the occurrence of a segregated structure, in 
which Ni- and Cr-rich domains intergrew coherently. Both exhibited deviations in their 
respective metal content of up to 15 at% from one another, while retaining an identical 
crystal structure. The sintering process could be utilized as a means to purify an inhomo-
geneous starting material and provided pellets of single-phase Ni-Cr-S. Similar to Cr2S3, 
Ni-Cr-S exhibited instability in the electron beam and a subsequent phase transformation 
with diffuse scattering. Substitution of Ni by Mn and In yielded structurally homogeneous 
materials after synthesis, with subsequent sintering leading to the formation of domains 
in Mn0.1Ni0.9Cr2S4, while In0.1Ni0.9Cr2S4 retained homogeneity. Both materials’ electrical 
conductivities appeared to be lower than in Ni-Cr-S, while small improvements of the See-





Innerhalb des DFG-Forschungsprojekts Chromchalkogenid-basierte Thermoelektrika wur-
den strukturelle Untersuchungen an den binären Chromsulfiden Cr2S3, Cr3S4 sowie dem 
ternären Chromsulfid NiCr2S4 durchgeführt. In der vorliegenden Arbeit werden makro- 
bis nanoskopische Analysen der Verbindungen über Rasterelektronenmikroskopie 
(REM) und Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) vorgestellt, wobei die Präpara-
tion entsprechender Proben einen weiteren, wichtigen Bestandteil des Arbeitsprozesses 
darstellte. Bei den untersuchten Sulfiden handelt es sich um Thermoelektrika, eine Klasse 
zumeist halbleitender Verbindungen, die auf Basis des Seebeck-Effekts eine Spannung aus 
einem angelegten Temperaturgradienten generieren können. 
Zu Beginn des Projekts wurde gemeinsam mit Projektpartnern des Fraunhofer Instituts 
für Physikalische Messtechnik IPM Freiburg eine geeignete Kompaktierungsmethode des 
Feld-aktivierten Sinterprozesses (FAST) für Cr2S3 etabliert. Über eine hohe Heizrate und 
kurze Haltezeit bei möglichst niedrigen Temperaturen konnte die Gleichgewichtsphase 
R3̅ des Cr2S3 erhalten werden, ebenfalls ließen sich die Verdampfungsverluste von S auf 
ein Minimum reduzieren. Die erhaltenen Materialien ermöglichten eine erstmalige, um-
fassende Studie der Gleichgewichtsphase hinsichtlich ihrer Struktur und physikalischen 
Eigenschaften. In TEM-Untersuchungen konnte dabei eine elektronenstrahlinduzierte 
Phasenumwandlung vom R3̅- in den P3̅1c-Polytypen nachgewiesen werden, ebenfalls 
wurden diffuse Streuungsphänomene beobachtet. Aufgrund der zunächst geringen ther-
moelektrischen Effizienz des Cr2S3 wurden Substitutionen im Kationengitter mit V, Ti und 
Sn durchgeführt. Hierbei konnten signifikante Verbesserungen der thermoelektrischen 
Eigenschaften lediglich in den Sn-substituierten Materialien erreicht werden; das Substi-
tutionselement ließ sich jedoch über gängige Methoden nicht mehr in den Sinterkörpern 
nachweisen. 
Untersuchungen an kompaktiertem NiCr2S4 zeigten das Auftreten einer Entmischung, bei 
der sich ein System aus kohärenten, Ni- und Cr-reichen Domänen bildete. Diese zeigten 
Abweichungen von bis zu 15 at% im Gehalt der jeweiligen Metalle, erschienen jedoch auf 
sämtlichen Längenskalen mit identischer Kristallstruktur. Es konnte gezeigt werden, dass 
sich über den Sinterprozess eine Homogenisierung des ursprünglich mehrphasigen Roh-
materials erreichen ließ; die erhaltenen Presslinge erschienen nach der Kompaktierung 
als strukturell homogenes Ni-Cr-S. Dieses zeigte, analog zum Cr2S3, ebenfalls Instabilität 
im TEM sowie eine elektronenstrahlinduzierte Phasenumwandlung mit diffuser Streu-
ung. Eine Substitution des Ni-Kationenanteils mit Mn und In ergab zunächst homogene 
Rohmaterialien, wobei Mn0.1Ni0.9Cr2S4 nach der Sinterung entmische und In0.1Ni0.9Cr2S4 
homogen blieb. Die elektrische Leitfähigkeit beider Verbindungen fiel im Vergleich nied-
riger als in Ni-Cr-S aus, der Seebeck-Koeffizient konnte hingegen leicht gesteigert werden. 
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1 Einleitung 
1.1 Chromchalkogenid-basierte Thermoelektrika 
Der thermoelektrische Effekt bezeichnet die Fähigkeit eines halb- bis metallisch leitenden 
Materials, aus einem an ihm anliegenden Temperaturgradienten eine elektrische Span-
nung zu generieren. Diesem liegt der Seebeck-Effekt zugrunde, der eine temperaturbe-
dingte Migration von Elektronen beschreibt. Eine Umkehrung des Effekts existiert eben-
falls: Beim Peltier-Effekt liegt eine Spannung an einem thermoelektrischen Material an, 
welches wiederum einen Temperaturgradienten entwickelt – die entstandene kalte Seite 
kann dann z.B. als Kühlelement eingesetzt werden. 
Das Konzept, mithilfe eines thermoelektrischen Materials Strom zu erzeugen, existiert 
seit den frühen 1960er Jahren; die ersten Generatoren erzeugten den erforderlichen Tem-
peraturgradienten allerdings durch die Verbindung von Umgebungstemperatur und der 
Hitze eines strahlenden Radioisotopenkerns aus 238PuO2, wobei SiGe als Thermoelektri-
kum fungierte [1]. Aufgrund ihrer Limitierungen wurden derartige thermoelektrische Ge-
neratoren hauptsächlich in der Raumfahrt eingesetzt – beispielsweise als Langzeitener-
giequelle der Voyager- und Curiosity-Missionen [1,2] – wobei die Vorteile des Konzepts 
deutlich zum Tragen kamen: Thermoelektrische Generatoren zeichnen sich durch ein ein-
faches, technisches Prinzip aus, das komplett auf bewegliche Komponenten verzichtet 
und kontinuierlich betrieben werden kann, solange ein Gradient anliegt und das Material 
an sich stabil bleibt.  
Mit steigendem Klimabewusstsein und der Suche nach alternativen, nachhaltigen Ener-
giequellen rückten thermoelektrische Generatoren vor einiger Zeit wieder in den Fokus 
der Wissenschaft, da sich mit ihnen die alltäglich an verschiedensten Quellen vorhandene 
Abwärme potenziell zurück in elektrische Energie überführen lässt [3]. Da der hierbei 
nutzbare Temperaturgradient jedoch wesentlich geringer ausfällt, sind für eine sinnvolle 
Nutzung neuartige Materialien mit entsprechend hohen Effizienzen nötig. Selbst bei ext-
remen Temperaturgradienten von ΔT = 800 K mit SiGe oder dem Einsatz aktueller state-
of-the-art-Verbindungen wie Bi2Te3, Sb2Te3 oder PbTe konnten dabei jedoch lediglich Ef-
fizienzen von 5 % bis maximal 10 % erreicht werden, die denen anderer, regenerativer 
Energiequellen deutlich unterlegen sind [4–13]. 
Weiterhin stellt sich beim Einsatz von Pb, Bi und Telluriden die Frage nach der Umwelt-
verträglichkeit und Kosteneffizienz des Generators an sich, ebenso sinkt bei diesen Ver-
bindungen die zunächst recht hohe Effizienz des Materials mit steigender Temperatur [14]. 
Es wird daher verstärkt an Alternativen geforscht, deren Leistung temperaturstabil ist 
und die aus leicht verfügbaren und kostengünstigeren Elementen mit geringerer Toxizität 
zusammengesetzt sind. Aussichtsreiche Ansätze sind dabei komplexe Halb-Heusler-Le-
gierungen und Zintl-Phasen, verschiedene Oxidverbindungen, Magnesiumpniktide sowie 
binäre bis ternäre Metallchalkogenide [5,14–18]. Bei letzteren zeichnen sich im Vergleich zu 
anderen Ansätzen insbesondere Chromsulfide durch einen guten Kompromiss aus Ver-
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fügbarkeit und Toxizität sowie einer einfachen Stöchiometrie aus [5,14,19]; ihre Zusammen-
setzung erlaubt dennoch eine Vielzahl an Unterstrukturen, die durch gezielte Substitution 
im Anionen- wie Kationengitter sowie Dotierungen erreicht werden können, ohne die 
Grundstruktur signifikant zu verändern [20–24]. Bei den in dieser Arbeit untersuchten 
Chalkogeniden wird diese jeweils aus festen Schichten von CrS6-Oktaedern gebildet, zwi-
schen denen sich Kationen in teilbesetzten Defektschichten bewegen können – durch die 
Veränderung insbesondere dieser Defektschichten kann somit ein großer Einfluss auf die 
Leitfähigkeiten sowie die Mobilität von Ladungsträgern genommen werden [19,25–27]. 
Insgesamt ergibt sich die Effizienz eines thermoelektrischen Materials aus drei Haupt-
kenngrößen. Diese sind in erster Linie von der Struktur und den intrinsischen, physikali-
schen Eigenschaften eines Materials abhängig, lassen sich jedoch über verschiedene Mo-
difikationsansätze optimieren. Das Zusammenspiel der Kenngrößen ist im Gütefaktor zT 
dargestellt [13]: 
 
𝑧𝑇 =  
𝜎𝑆²𝑇
𝜅𝑒𝑙 + 𝜅𝑔𝑖





Hierbei beschreibt σ die elektrische Leitfähigkeit sowie S den Seebeck-Koeffizienten, das 
Produkt σS² wird gelegentlich auch als Leistungs- oder Powerfaktor PF zusammengefasst. 
Die thermische Leitfähigkeit κ wiederum ergibt sich aus der Summe der Leitfähigkeiten 
von Elektronen- κel und Gitteranteil κgi. Ein ideales thermoelektrisches Material mit einer 
hohen Effizienz und folglich einem hohen zT-Faktor, besitzt also eine hohe elektrische 
Leitfähigkeit, einen hohen Seebeck-Koeffizienten sowie eine möglichst geringe thermi-
sche Leitfähigkeit. Als technisch relevant gilt allgemein ein zT-Faktor > 1, der von litera-
turbekannten Rekordsystemen in der Vergangenheit deutlich überboten werden konnte: 
So wurde ein zT = 2,4 für ein geschichtetes System aus Bi2Te3/Sb2Te3 sowie ein Wert von 
zT = 5 für eine Fe2V0.8W0.2Al Heusler-Dünnschicht berichtet [7,28]. 
Bei der Optimierung der thermoelektrischen Kenngrößen ist zu beachten, dass diese nicht 
unabhängig voneinander verändert werden können und eine Verbesserung eines Para-
meters oftmals mit der Verschlechterung eines anderen einhergeht. In den hier durchge-
führten und in Kapitel 2.1 vorgestellten Optimierungskonzepten steht daher die signifi-
kante Verbesserung eines Kennwerts im Mittelpunkt, während der Einfluss auf die ver-
bliebenen zwei nach Möglichkeiten minimiert wird.  
Frühe Ansätze zur Optimierung des Gütefaktors, insbesondere von Bismut-Telluriden, ba-
sierten auf dem Aufbau möglichst geschlossener Schichtsysteme. Nach der Idee des quan-
tum confinements wurde dabei durch die Schichtung ein Potenzialtopf-ähnliches System 
erstellt, das die Bewegung von Elektronen bzw. Löchern beschränkte [29,30], wodurch eine 
erhebliche und unabhängige Verbesserung des Leistungsfaktors σS² erreicht werden 
konnte. Weiterhin wurde das Konzept des Phonon-Glass Electron-Crystal bzw. PGEC etab-
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liert, welches sich durch die phononenstreuenden Eigenschaften und daraus resultie-
rende minimale Wärmeleitfähigkeit eines Glases sowie die elektronenleitenden Eigen-
schaften eines Metallkristalls auszeichnet [31]. Die hierfür notwendigen Strukturen basie-
ren ebenfalls auf Schichtsystemen, wobei zusätzliche Optimierungen durch das Einbrin-
gen von Fehlordnungen und hierarchischen Strukturen erreicht werden können, die die 
Bewegung von Phononen effektiv einschränken. Ebenfalls können durch Substitution und 
Dotierung Fremdatome eingebracht werden, die bei Gitter-Inkohärenz zu erhöhter Pho-
nonenstreuung führen oder über abweichende Valenzen und Leitfähigkeiten die Bewe-
gung der Ladungsträger beeinflussen [32–34]. 
Für die Optimierungsexperimente im Rahmen dieser Arbeit wurde nach einem ähnlichen 
Konzept gearbeitet, wobei die charakteristische Schichtstruktur der Chromsulfide (s. Ka-
pitel 2.2) als Ausgangspunkt diente. Ansätze waren hierbei die Variation der Sinterpara-
meter, wodurch eine entmischte oder teils mehrphasige Struktur erreicht werden konnte, 
sowie das Einbringen geringer Konzentrationen von Fremdatomen unterschiedlicher 
Kompatibilitäten [35–37]. 
Zum Schluss stellt sich vor dem Hintergrund einer Anwendung bei hohen Temperaturen 
die Frage, inwieweit bei derart gezielt optimierten Systemen eine ausreichende Lang-
zeitstabilität gewährleistet werden kann. Da die untersuchten Materialien im Rahmen des 
Projekts nicht in technische Module integriert wurden, lässt sich dieser Aspekt nicht ab-
schließend beantworten – vereinzelte in situ Experimente, insbesondere zur Phasensta-
bilität, konnten jedoch mit den Grundmaterialien durchgeführt werden und sind in den 
jeweiligen Kapiteln diskutiert. 
 
1.2 Zielrichtung und Motivation 
Die vorliegende Arbeit beschreibt die Herstellung, Optimierung und Analytik verschiede-
ner Chromchalkogenidsysteme, die im Rahmen des DFG-Projekts Chromchalkogenid-ba-
sierte Thermoelektrika untersucht wurden. Da die Eigenschaften eines Thermoelektri-
kums von der Gesamtheit seines Herstellungsprozesses abhängen, wurde das Projekt in 
enger Zusammenarbeit mit Kooperationspartnern durchgeführt: Der Arbeitsgruppe von 
Wolfgang Bensch am Institut für Anorganische Chemie der Christian-Albrechts-Universi-
tät zu Kiel, deren Expertise die Synthese und Röntgenbeugungsuntersuchungen der 
Grundmaterialien auszeichnete, sowie Jan König von der Abteilung Thermische Energie-
wandler des Fraunhofer Instituts für Physikalische Messtechnik IPM in Freiburg, der sein 
Fachwissen über Sinterungsverfahren und Messungen der thermoelektrischen Kenngrö-
ßen einbrachte. Beiträge dieser Partner sowie ggf. weiterer Kollaborationen sind an den 
entsprechenden Stellen vermerkt.  
Der Fokus und Schwerpunkt meiner Untersuchungen lagen auf der mikro- und nano-
strukturellen sowie stöchiometrischen Analyse der thermoelektrischen Materialien. Be-
sonderes Augenmerk galt hierbei der Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) sowie 
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der energiedispersiven Röntgenspektroskopie (EDX), wobei die die Präparation geeigne-
ter Proben einen weiteren, wichtigen Teil der Arbeit einnahm. Für zusätzliche, makrosko-
pische Strukturbetrachtungen kam weiterhin die Rasterelektronenmikroskopie (REM) 
zum Einsatz. Hierdurch konnten neben der Grundlagencharakterisierung strukturelle 
Phänomene wie eine kohärente, chemische Entmischung sowie der signifikante Einfluss 
von Substitutions- und Dotierelementen beobachtet werden, die in den folgenden Kapi-
teln beschrieben sind. Durch die Kooperation und Kombination mit anderen Messmetho-
den konnte so ein ausführlicher und umfassender Einblick in die Eigenschaften der un-
tersuchten Chalkogenide gewonnen werden. 
Die dabei erlangten Erkenntnisse und benötigten Grundlagen werden in folgender Glie-
derung vorgestellt:  
Kapitel 2 schafft einen theoretischen Rahmen für die thermoelektrischen Grundlagen der 
untersuchten Chalkogenide, wobei zunächst das Funktionsprinzip an sich sowie im An-
schluss die effizienzbestimmenden Faktoren und deren potenzielle Verbesserung erläu-
tert werden. Der zweite Teil des Kapitels geht weiterhin auf die strukturellen Eigenschaf-
ten und den Aufbau der untersuchten Verbindungen ein. 
Kapitel 3 erläutert und beschreibt die angewandten Methoden und Analysetechniken in 
einem Überblick, wobei neben den Grundlagen der Methoden selbst auch auf die jeweils 
verwendeten Geräte und Aufbauten eingegangen wird. 
Kapitel 4 stellt die Ergebnisse der Untersuchungen an den binären Chromsulfiden Cr2S3 
und Cr3S4 vor. Diese erstrecken sich von der Etablierung einer stabilen Sintermethode 
über die Differenzierung verschiedener Polytypen bis hin zur Substitution der Metalla-
tome durch Fremdelemente unterschiedlicher Kompatibilitäten. 
Kapitel 5 widmet sich schließlich dem ternären Chromsulfid NiCr2S4 sowie einem Exkurs 
zu Vorarbeiten an CuCrS2. Es werden das Auftreten einer kohärenten, dreidimensionalen 
Nanoentmischung, die Bildung verschiedener Zwillingsstrukturen sowie eine erneute 




2.1 Thermoelektrischer Effekt und Einflussfaktoren 
Der thermoelektrische oder auch Seebeck-Effekt beschreibt das Auftreten einer elektro-
motorischen Kraft innerhalb eines Materials, die durch Anlegen eines Temperaturgradi-
enten (ΔT) hervorgerufen wird. Seebeck konnte den Effekt erstmals 1821 nachweisen, 
indem er zwei unterschiedliche Metalle zu einem Thermoelement zusammenfügte und 
die Verbindungsstelle erhitze, wodurch sich zwischen den Enden eine Potentialdifferenz 
(ΔV) messen ließ. Es konnte gezeigt werden, dass zwischen dem Temperaturgradienten 
von Verbindungsstelle zu Elementende sowie der gemessenen Potenzialdifferenz zwi-
schen den Enden eine direkte Proportionalität besteht, aus der schließlich der Seebeck-
Koeffizient S abgeleitet wurde [6,13]: 
 





S ist dabei stark mit den Eigenschaften der verwendeten Materialien verknüpft; so zeigen 
Metalle beispielsweise einen geringen Seebeck-Koeffizienten im Bereich von 10-6 V·K-1, 
während Halbleiter im Bereich von 10-4 V·K-1 liegen [5,13]. Dreizehn Jahre nach Seebecks 
Entdeckung konnte von Peltier nachgewiesen werden, dass eine inverse Form des ther-
moelektrischen Effekts existiert, der später nach seinem Entdecker Peltier-Effekt genannt 
wurde: In diesem Fall führte das Anlegen eines Gleichstroms an ein Thermoelement dazu, 
dass sich die Verbindungsstelle je nach Stromrichtung aufheizte bzw. abkühlte. 
Aus Arbeiten von Thomson, der einen Zusammenhang zwischen beiden Koeffizienten 
herstellen konnte, ging zudem die Erkenntnis hervor, dass es sich bei den Effekten nicht 
um ein Phänomen des Metall-Metall-Übergangs, sondern intrinsische Materialeigenschaf-
ten handelt. Wird der elektrische Strom als Fluss von Elektronen innerhalb eines leiten-
den Materials betrachtet, so besitzen die fließenden Elektronen je nach Eigenschaften und 
Leitfähigkeit unterschiedliche Energien und treffen mit diesen schließlich am Übergang 
des Thermoelements aufeinander. Wird dieser Übergang erhitzt, ermöglicht die zusätz-
lich eingebrachte Energie Elektronen aus dem niederenergetischen Material den Sprung 
ins höherenergetische, wodurch die elektromotorische Kraft entsteht – der Seebeck-Ef-
fekt zeichnet sich ab. Ist hingegen der Strom der ausschlaggebende Faktor, findet am 
Übergang des Thermoelements eine Angleichung der Elektronenenergie statt – je nach 
Stromrichtung wird so überschüssige Energie in Form von Wärme abgegeben oder aus 
der Umgebung aufgenommen, wodurch der Peltier-Effekt als Heizen bzw. Kühlen des 
Übergangs zu beobachten ist [13].  
Betrachtet man den thermoelektrischen Effekt nun anhand eines einzelnen Festkörpers 
anstelle eines zweiteiligen Thermoelements, lässt sich dieser anhand des in Abbildung 1 
gezeigten Schemas erklären: 
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Abbildung 1: a) Wirkungsprinzip des thermoelektrischen Effekts. Ein Temperaturgradient zwischen einem 
Ende des Elements mit höherer Temperatur Th (rot) und dem anderen Ende mit geringerer Temperatur Tk 
(blau) induziert einen netto-Teilchenstrom an Elektronen (Pfeilrichtung weiß), dem ein elektrisches Feld E 
entgegengerichtet ist. Aus dem resultierenden Elektronenüberschuss des hohen und dem -defizit des niedrigen 
Temperaturbereichs ergibt sich die Potenzialdifferenz ΔV. b) Schematischer Aufbau eines thermoelektrischen 
Generators. Zwischen höherer (Th) und niedriger Temperatur (Tk) sind jeweils über Kontakte (orange) ein p- 
und n-Halbleiterelement angebracht, die eine thermoelektrische Spannung generieren und den Strom über den 
Lastwiderstand RL abführen. Die mittlere Temperatur des Gradienten ΔT wird als Tm bezeichnet. Abbildung 
nach [38].  
Ausgehend von einem homogenen Festkörper des n-Typs mit Elektronen als Ladungsträ-
gern und einer zunächst gleichmäßigen Temperaturverteilung wird an diesen ein Tem-
peraturgradient angelegt. Eine Seite mit höherer Temperatur Th entsteht, sowie eine ge-
genüberliegende Seite mit niedrigerer Temperatur Tk (h = „heiß“, k = „kalt“). Mit Erhöhung 
der Temperatur steigt auch die mittlere freie Weglänge der Elektronen an – dargestellt 
durch die verlängerten Pfeile in Abbildung 1 – wodurch diese schließlich beginnen, in 
Richtung der kalten Seite zu diffundieren. Ein elektrisches Feld E entsteht, das dem Diffu-
sionsstrom als natürliche Kraft entgegenwirkt. Auf der kalten Seite wiederum verkürzt 
sich die mittlere freie Weglänge der Elektronen, sodass eine Rückdiffusion schließlich 
nicht mehr möglich ist und die Elektronen auf der kalten Seite verbleiben. Da die Anzahl 
der höherenergetischen Elektronen auf der heißen Seite endlich ist, entsteht dort schließ-
lich ein Defizit, während auf der kalten Seite ein Überschuss an Elektronen besteht – eine 
Potentialdifferenz ΔV ist die Folge, die wiederum als Spannung U nutzbar gemacht werden 
kann [5,6,13,39]. 
Im Grundsatz kann ein thermoelektrisches Material daher als Wärmekraftmaschine ver-
standen werden, wobei der aus dem thermoelektrischen Effekt generierten, nutzbaren 
Arbeit Faktoren wie die Aufheizung des Materials durch Stromwärme (engl. Joule heating) 
sowie thermische Leitung entgegenstehen. Da diese in Relation wesentlich höher ausfal-
len, weisen thermoelektrische Systeme generell eine niedrige Effizienz im einstelligen Be-
reich auf [4–13,39,40]. 
Indikator der Effizienz ist der zu ihr proportionale, bereits in Kapitel 1.1 beschriebene 
Gütefaktor zT, dessen Faktoren durch materialspezifische Eigenschaften bestimmt sind. 
Trägt man die einzelnen Faktoren gegen die Konzentration der Ladungsträger im jeweili-
gen Material auf, ergibt sich aus deren Zusammenspiel das in Abbildung 2 gezeigte 
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Schema: Während der Seebeck-Koeffizient mit zunehmender Ladungsträgerkonzentra-
tion stetig abnimmt, steigen sowohl elektrische Leitfähigkeit σ als auch die thermische 
Leitfähigkeit κ an. Die resultierende zT-Kurve zeigt schließlich ein Maximum zwischen ei-
ner Konzentration von 1019-1020 cm-3, bei der die größtmögliche Effizienz des jeweiligen 
Materials zu erwarten ist [39].  
 
Abbildung 2: Verhältnis der wichtigsten thermoelektrischen Kenngrößen zur Ladungsträgerkonzentration. 
Während der Seebeck-Koeffizient (hier abweichend als α bezeichnet) mit steigender Konzentration abnimmt, 
steigen elektrische (σ) und thermische Leitfähigkeit (κ) exponentiell an. Aus dem Verhältnis der Kenngrößen 
ergeben sich die Verläufe von Gütefaktor zT und Leistungsfaktor α²σ, wobei ersterer ein Maximum im Bereich 
einer Konzentration von 1019-1020 cm-3 aufweist. Abgedruckt unter Lizenz von Springer Nature und ursprüng-
lich erschienen in G.J. Snyder und E.S. Toberer, Nature Materials Vol. 7, p. 105-114. Feb 2008 [39]. 
Wie aber sind nun Effizienz, Gütefaktor und materialspezifische Parameter miteinander 
verknüpft? Betrachtet man ein wie in Abbildung 1 gezeigtes, einfaches Thermoelement 
aus elektrisch in Reihe geschalteten p- und n-Halbleitern, an denen ein Temperaturgradi-
ent aus Th und Tk sowie ein elektrischer Lastwiderstand RL anliegen, ergibt sich die Effizi-
enz des Generators unter Vernachlässigung etwaiger Kontaktwiderstände als [13]: 
 
𝜂 =  





  (3) 
 
 
Dabei ist M das Verhältnis vom Last- zu den Halbleiterwiderständen Rn und Rp, aus dem 
sich am Punkt maximaler Effizienz ηmax der spezifische Gütefaktor z ergibt [13]: 
 
𝑀 =  
𝑅𝐿
𝑅𝑝 + 𝑅𝑛
 =   √1 + 𝑧𝑇𝑚  (4) 
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Tm bezeichnet dabei die mittlere Temperatur des anliegenden Gradienten. Der spezifische 
Gütefaktor z beschreibt den thermoelektrischen Generator als System zweier unter-
schiedlicher Halbleitermaterialien für p- und n-Typ. Werden diese als gleich und somit die 
Materialkonstanten für p und n als gleich angenommen, ergibt sich schließlich der allge-
meine Gütefaktor zT [6,13]: 
 
𝑧 =  









2     
𝑛=𝑝
⇒      
𝜎𝑆2𝑇
𝜅
 =  𝑧𝑇 (5) 
 
 
Dass sich eine Änderung der Einflussfaktoren nachhaltig auf die zuvor als statisch ange-
nommene Leistung eines thermoelektrischen Generators auswirken kann, konnte 1911 
durch Altenkirch gezeigt werden [41]. Er stellte fest, dass eine Erhöhung der elektrischen 
Leitfähigkeit sowie des Seebeck-Koeffizienten die Leistung eines Thermoelements ver-
besserte, während sich eine Steigerung der thermischen Leitfähigkeit negativ darauf aus-
wirkte. Dieses Grundprinzip behält bis heute seine Gültigkeit; gezielte Optimierungen der 
jeweiligen Faktoren wurden jedoch erst Jahrzehnte später in den 1950er Jahren erforscht, 
als halbleitende Materialien mit signifikant höheren Seebeck-Koeffizienten als die bisher 
verwendeten Metall-Elemente aufkamen [6,13].  
Allen Faktoren gemein ist, dass sie sich nicht vollständig voneinander entkoppelt verän-
dern lassen. So ist eine hohe Anzahl mobiler Ladungsträger zwar vorteilhaft für die elekt-
rische Leitfähigkeit; da Elektronen neben der elektrischen allerdings auch eine thermi-
sche Leitkomponente besitzen, kann eine zu hohe Konzentration wiederum zu einer Ver-
ringerung des Temperaturgradienten führen. Eine zu hohe Dichte an phononenstreuen-
den Defekten reduziert weiterhin die elektrische Leitfähigkeit, da sie die Beweglichkeit 
von Elektronen einschränkt. Bei Optimierungen muss daher stets ein Kompromiss abge-
wogen werden, weshalb generell die Steigerung eines einzelnen Faktors forciert wird 
[13,32,33]. 
Zu guter Letzt übt auch die Dichte bzw. die Porosität eines thermoelektrischen Materials 
einen Einfluss auf dessen Leistungsfähigkeit aus – dies allerdings in nahezu gleichem 
Maße sowohl auf die elektrische als auch die thermische Leitfähigkeit [38]. Allgemein wird 
bei halbleitenden Thermoelektrika eine möglichst hohe Verdichtung angestrebt, um die 
elektrische Leitfähigkeit ebenfalls möglichst hoch zu halten [35,38]. Da Dichte und Porosität 
durch ihr ebenfalls vorhandenes Potenzial der Verringerung von κ eine Art Sonderfall dar-
stellen, werden sie in einem kurzen Exkurs nach den thermoelektrischen Hauptkenngrö-
ßen beschrieben.  
Die folgenden Abschnitte widmen sich nun der elektrischen Leitfähigkeit, dem Seebeck-
Koeffizienten sowie der thermischen Leitfähigkeit. Diese werden in ihren Grundmecha-
nismen erläutert sowie ein darauf aufbauender Überblick über mögliche Optimierungs-
konzepte gegeben. 
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2.1.1 Elektrische Leitfähigkeit, Seebeck-Koeffizient und Leistungsfaktor 
Die elektrische Leitfähigkeit σ beschreibt das Leitungsvermögen elektrischen Stroms 
über den Transport von Ladungsträgern. Sie ist als Reziproke des spezifischen Wider-
stands ρ definiert und abhängig von der Konzentration n sowie der Mobilität µ der jewei-
ligen Ladungsträger [13,42,43]: 
 
𝜎 =  
1
𝜌
 =  𝑛 𝑒 µ (6) 
 
Nimmt man den klassischen Ansatz des Drude-Modells hinzu, ergibt sich weiterhin eine 
Antiproportionalität zur effektiven Masse m*, wobei τ die mittlere Relaxationszeit dar-
stellt [43]: 
 





Aus beiden Gleichungen ist zunächst ersichtlich, dass für eine hohe elektrische Leitfähig-
keit und somit einen hohen Gütefaktor eine hohe Konzentration mobiler Elektronen mit 
einer möglichst geringen effektiven Masse vorteilhaft ist.  
Betrachtet man nun den Seebeck-Koeffizienten S, dessen Quadrat und Produkt mit σ ge-
meinsam den Leistungsfaktor ergibt, zeigen sich gegenläufige Abhängigkeiten der ge-
nannten Größen. Zunächst ist der Seebeck-Koeffizient, wie bereits in Formel 2 beschrie-
ben, als Quotient aus der Potenzialdifferenz ΔV und dem anliegenden Temperaturgradi-
enten ΔT definiert und somit ein Maß der thermoelektrischen Kraft. Sein Vorzeichen kann 
dabei sowohl negativ als auch positiv sein; unter der Annahme quasi-freier Ladungsträger 
ergibt sich ein negatives Vorzeichen für Halbleiter des n-Typs mit Elektronen als Majori-
tätsladungsträgern, während ein positives Vorzeichen bei p-Typ-Lochleitern auftritt [6,13]. 
Wie die elektrische Leitfähigkeit ist auch der Seebeck-Koeffizient von der Konzentration 
und effektiven Masse der Ladungsträger abhängig, dieser allerdings in beiden Fällen ge-
nau entgegengesetzt. Betrachtet man das schematische Funktionsprinzip in Abbildung 1a, 
ist dies auch sofort ersichtlich: Hohe Konzentrationen mobiler Ladungsträger mit gerin-
ger effektiver Masse würden das entstandene Diffusionsgefälle tendenziell eher ausglei-
chen können, wodurch die Potenzialdifferenz und ultimativ der Seebeck-Koeffizient ab-
schwächt wird. Metalle zeigen deshalb generell sehr niedrige Seebeck-Koeffizienten, wo-
hingegen diese in Isolatoren hoch ausfallen [42]. 
Zur Abhängigkeit des Seebeck-Koeffizienten von n und m* entwickelten Cutler, Snyder et 
al. einen Ausdruck, der unter Annahme einer parabolischen Bandstruktur und einer ener-
gieunabhängigen Streuung der Elektronen gilt [39,44]: 
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  (8) 
 
Im Vergleich beider Komponenten des Leistungsfaktors S²σ zeigt sich, dass bei dessen 
Optimierung und der Entwicklung thermoelektrischer Materialien erneut ein Kompro-
miss zwischen Ladungsträgerkonzentration, -mobilität und effektiver Masse abgewogen 
werden muss. Hinsichtlich der Ladungsträgerkonzentration ist in Abbildung 2 anhand der 
schwarzen α²σ-Kurve (α entspricht S) zu sehen, dass dieser Kompromiss bzw. dessen Op-
timum bei einem Wert von 1020 cm-3 liegt [42] – abweichende Quellen führen ebenfalls 
1019 cm-3 an [45].  
Im Falle der effektiven Masse hat sich in der Praxis gezeigt, dass beide Typen (hohe oder 
niedrige m*) effektive thermoelektrische Verbindungen bilden können und deren Effizi-
enz stärker von anderen Faktoren beeinflusst wird. So zeigen eher kovalente Verbindun-
gen mit geringen Elektronegativitätsdifferenzen niedrige effektive Massen, während hohe 
bei ionischen Verbindungen mit schmalen Bändern auftreten [39,45] – Chalkogenide lassen 
sich tendenziell in den Typ der hohen m* einordnen [39,46]. 
 
2.1.2 Thermische Leitfähigkeit 
Die thermische Leitfähigkeit κ bezeichnet die Fähigkeit eines Materials, Wärmeenergie 
ohne den Transport von Materie zu leiten, und teilt sich in zwei jeweils von Ladungsträ-
gern (hier Elektronen) und Gitter abhängige Komponenten auf: 
 
κ =  𝜅𝑒𝑙 +  𝜅𝑔𝑖 (9) 
 
Dabei ist κel der Beitrag der Elektronen, κgi der Beitrag des Gitters zur Gesamtwärmeleit-
fähigkeit.  
Betrachtet man zunächst die elektronische Komponente κel, ist diese über das Wiede-
mann-Franz-Gesetz direkt zur elektrischen Leitfähigkeit proportional – einem empiri-
schen Gesetz, das auf Basis eines freien Elektronengases streng genommen nur für Me-
talle gilt, mit einer angenäherten Lorenzzahl LT jedoch auch für Halbleiter anwendbar 
ist [47,48]: 
 
𝜅𝑒𝑙 =  𝐿𝑇 𝜎 𝑇 (10) 
 
Bei sehr hohen Leitfähigkeiten (metallischer Bereich < 2000 S·cm-1 [32]) ergibt sich folglich 
die Einschränkung, dass die Wärmeleitfähigkeit steigt und die thermoelektrische Effizi-
enz sinkt. Metalle bis stark metallische Halbleiter erweisen sich daher generell als eher 
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ungeeignete thermoelektrische Materialien; in Halbleitern hingegen fällt der Effekt auf-
grund einer starken Überproportionalität der Gitterkomponente (κel << κgi), weitaus we-
niger ins Gewicht [13,32].  
Für thermoelektrische Optimierungen steht daher die Gitterkomponente κgi im Fokus, die 
sich als einzige unabhängig von der elektronischen Struktur des Materials verändern 
lässt [6,13,32]. In Grundzügen lässt sich κgi als Transport von Wärme über Gitterschwingun-
gen, Phononen, beschreiben, die als Welle durch den Festkörper propagieren: Jedes Atom 
des Körpers, das zunächst kontinuierlich um seine Gleichgewichtsposition herum 
schwingt, ist über Bindungen mit seinen nächsten Nachbarn verknüpft. Die Verlagerung 
eines einzelnen Atoms, zum Beispiel durch Eintrag von Wärmeenergie, führt dabei zu ei-
ner Störung im Gitter, die sich aufgrund eben dieser Verbindung stetig in einer Art Ket-
tenreaktion fortsetzt – ein verlagertes Atom regt seinen Nachbarn an, dieser wiederum 
den nächsten – eine Welle entsteht. 
Die Gitterkomponente der thermischen Leitfähigkeit lässt sich näherungsweise über die 
klassische Kinetik beschreiben, wobei sie unter Einbezug der spezifischen Wärme Cv und 
der Schallgeschwindigkeit cs in erster Linie von der freien Weglänge der Phononen l ab-
hängt [32,49]: 
 
𝜅𝑔𝑖  =  
1
3
 𝐶𝑣 𝑐𝑠 𝑙 (11) 
 
Unter der Annahme, dass Phononen zunächst nur von anderen Phononen gestreut wer-
den können, formulierte Keyes 1959 ein Gesetz zur Wärmeleitfähigkeit des Gitters, aus 
dem sich verschiedene Zusammenhänge zwischen Materialeigenschaften und κgi ableiten 
lassen [50]. Ts ist dabei der Schmelzpunkt, ρ die Dichte und A das mittlere Atomgewicht des 
betrachteten Materials. 
 







Aus der Proportionalität geht hervor, dass niedrige Schmelzpunkte und eine geringe 
Dichte mit großen Gitterkonstanten vorteilhaft für eine geringe Wärmeleitfähigkeit sind, 
ebenso verringert sie sich beim Einsatz von schweren Elementen [13,32].  
 
2.1.3 Optimierung des Leistungsfaktors 
Eine Erhöhung der elektrischen Leitfähigkeit, des Seebeck-Koeffizienten und damit ein-
hergehend des Leistungsfaktors kann über nanoskalige Materialoptimierungen erreicht 
werden. Diese reichen von nullter Dimension mit Dotierelementen bis hin zur 2D-Nano-
strukturierung über Potenzialtöpfe und Überstrukturen [33], wobei die erste Dimension 
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(z.B. Nanodrähte) aufgrund mangelnder Projektrelevanz in Folge übersprungen wird. 3D-
Optimierungen über Nanopartikel und angepasste Korngrößen sind generell eher der 
thermischen Leitfähigkeit zuträglich, weshalb diese in Kapitel 2.1.4 näher beschrieben 
werden.  
Der Seebeck-Koeffizient lässt sich zudem über eine Optimierung der Bandstruktur erhö-
hen, ebenso wie verschiedene Studien eine Beeinflussung durch die magnetischen Eigen-
schaften eines Materials nachweisen konnten, wobei allerdings Auswirkungen in beide 
Richtungen vorkamen. 
Das einfachste und zugleich alle drei Kenngrößen betreffende Optimierungskonzept ist 
die gezielte Dotierung oder Substitution mit Fremdatomen oder Leerstellen. Neben dem 
Einfluss auf die thermische Leitfähigkeit (s. Kapitel 2.1.4) kann durch Dotierung vor allem 
eine Erhöhung der elektrischen Leitfähigkeit erreicht werden. Fremdatome mit abwei-
chenden Valenzen können sowohl zusätzliche Elektronen als auch Löcher ins System ein-
bringen, ebenso kann das gezielte Erzeugen von Leerstellen zuträglich sein: Auf Kationen-
positionen eingebrachte Leerstellen erhöhen beispielsweise die Lochkonzentration des 
Systems, während Leerstellen auf Anionenpositionen die Konzentration beweglicher 
Elektronen erhöhen [38]. 
Eine Möglichkeit der 2D-Nanostrukturierung bildet schließlich das sogenannte quantum 
confinement (QC), welches sich über die Bildung von Überstrukturen mit geschichteten 
Verbindungen (z.B. Bi2Te3/Sb2Te3-Komposite [7]) oder über Systeme realisieren lässt, die 
bereits intrinsisch Schichten bilden – wie die hier untersuchten Chromsulfide. Die Idee 
des QC ist die Bildung eines Potenzialtopfs (engl. quantum well), bei dem die Bewegung 
von Ladungsträgern auf bestimmte Richtungen beschränkt wird [29,30]. Die in z-Richtung 
geschichteten Chromsulfide (vgl. z.B. Abbildung 3) erlauben beispielsweise einen einfa-
chen Transport von Ladungsträgern innerhalb der Defekt- oder CrS2-Ebenen, während er 
orthogonal zu diesen durch die Schichtung erheblich erschwert wird. Im Vergleich zu ho-
mogenen Materialien zeigen QC-Strukturen eine erhöhte Anzahl an beweglichen La-
dungsträgern mit höheren Transportenergien innerhalb der Schichten, wodurch die 
elektrische Leitfähigkeit bzw. der Seebeck-Koeffizient parallel zu diesen signifikant er-
höht wird [33]. 
In Hinblick auf die Optimierung der Bandstruktur lohnt sich zunächst ein Blick auf die 
sogenannte Mott-Gleichung, die vom gleichnamigen Autor aus der Boltzmann-Transport-
theorie entwickelt wurde und den Seebeck-Koeffizienten S sowie die elektrische Leitfä-
higkeit σ in Beziehung zur Fermienergie EF setzt [51]: 
 














Die elektrische Leitfähigkeit ist dabei als Funktion der Fermienergie definiert und zeigt 
weiterhin unter der bereits von Snyder, Cutler et al. genutzten Annahme, dass Elektronen 
energieunabhängig gestreut werden, eine direkte Proportionalität zur Zustandsdichte 
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(DOS, engl. density of states) [32,39]. Aus dieser Beziehung ergibt sich, dass ein hoher See-
beck-Koeffizient aus einer hohen Steigung (dln(σ)/dE) der Zustandsdichtenfunktion nahe 
EF resultiert, welche mit einer hohen lokalen DOS in einem niedrigen Energieintervall er-
reicht werden kann [52]. Pei, Snyder et al. [53] konnten dies über sogenannte resonante Ver-
unreinigungen (engl. resonant impurities) einstellen, indem sie durch eingebrachte Do-
tieratome gezielt lokale Resonanzzustände im Valenz- bzw. Leitungsband erzeugten. Stu-
dien mit Sn-dotiertem Bi2Te3 bestätigten dies [54], es wird weiterhin angenommen, dass 
der Effekt in besonders komplexen Verbindungen auch intrinsisch erreicht werden 
kann [32].  
Ein hoher Leistungs- bzw. Gütefaktor wird zudem für Verbindungen erwartet, deren Lei-
tungsband (bei n-Halbleitern) bzw. Valenzband (bei p-Halbleitern) stark entartet ist, also 
mehrere Bandextrema in einem kurzen Energieintervall aufweist [32,45,53]. Mott formu-
lierte dazu eine Proportionalität zwischen dem maximalen Gütefaktor zTmax, und der Ent-
artungszahl Nv [51]: 
 
𝑧𝑇𝑚𝑎𝑥 ~ 𝑁𝑣  (14) 
 
Die Erhöhung des Gütefaktors rührt daher, dass sich im Falle einer starken Entartung 
mehrere Extrema mit demzufolge hoher Steigung der DOS in einem kleinen Energieinter-
vall befinden, deren Beiträge zum Gesamtgütefaktor additiv eingehen [29,55] – vorausge-
setzt, es liegt nur ein einziger Typ von Ladungsträgern vor [15,32,45,53]. Allgemein werden 
hohe Entartungen bei hoher Kristallsymmetrie erwartet [32,45], wodurch ein Vergleich ver-
schiedener Polytypen eines Materials mit unterschiedlichen Symmetrien lohnenswert er-
scheint. 
Weiterhin kann der Seebeck-Koeffizient über das Einbringen von Spinentropie beein-
flusst werden, die sowohl durch Unterschiede in der Valenzstruktur als auch magnetische 
Effekte hervorgerufen werden kann. So sagten theoretische Studien von Koshibae et 
al. [56] einen erhöhten Seebeck-Koeffizienten in Cobaltoxiden voraus, der durch eine Ge-
mischtvalenz von Co3+/Co4+ erreicht wurde; spätere Experimentalstudien hielten dies für 
wahrscheinlich, bei artverwandten Materialien konnte der Effekt messbar nachgewiesen 
werden [57,58]. Die Untersuchungen zeigten, dass die gemischte Valenz eine erhöhte Streu-
ung der Majoritätsladungsträger zur Folge hatte, welche mit einer verringerten elektri-
schen Leitfähigkeit und gleichzeitig einem erhöhten Seebeck-Koeffizient einherging. 
Diese Erkenntnisse lassen sich gut auf die untersuchten Sulfide übertragen, da beispiels-
weise Cr3S4 eine intrinsische Gemischtvalenz aufweist (Cr2+/Cr3+). Diese kann durch Sub-
stitution mit Fremdelementen extrinsisch herbeigeführt werden, während bei CuCrS2 un-
ter bestimmten Bedingungen eine Verschiebung von Cr3+-Ionen in die Defektschichten 
beobachtet wurde, die einem ähnlichen Effekt gleichkommt (s. Kapitel 2.2.2, [59]). 
Zum Optimierungspotenzial des Seebeck-Koeffizienten über die magnetischen Eigen-
schaften finden sich verschiedene Konzepte mit zum Teil widersprüchlichen Ergebnissen. 
Allgemein zeigen viele Studien auf, dass ungeordnete magnetische Zustände mit hoher 
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Spinentropie einen höheren Seebeck-Koeffizienten im Vergleich zu geordneten Zustän-
den aufweisen; dies wird übereinstimmend mit Interaktionen der ungeordneten und fluk-
tuierenden Spins auf die Ladungsträger erklärt [60–63].  
Ein Ansatz ist, dieses Interaktionspotenzial durch gezielte Dotierung mit magnetisch ak-
tiven Ionen zu erhöhen, wenn die entsprechende Verbindung bereits in einem ungeord-
neten (paramagnetischen) Zustand ist. Vaney et al. [60] konnten zeigen, dass die Dotierung 
von Bi2Te3 mit Cr-Ionen zu einer Erhöhung des Seebeck-Koeffizienten führte, da sich das 
magnetische Moment der Ionen auf die Elektronen auswirkte und deren effektive Masse 
erhöhte. 
In einem anderen Fall berichten Tewari et al. [63], dass in NiCr2S4 ein Anstieg des Seebeck-
Koeffizienten zu beobachten ist, wenn die Verbindung bei 85 K vom antiferro- in den pa-
ramagnetischen Zustand wechselt. Erklärt wird dies dadurch, dass beim Maximum der 
Magnetisierung kurz vor der Übergangstemperatur die höchste Ordnung der Spins vor-
liegt und die Streuung von Ladungsträger durch umklappende Spins folglich minimiert 
wird. Eine geringe Streuung bedeutet wiederum eine hohe Mobilität der Ladungsträger, 
die sich nachteilig auf den Seebeck-Koeffizienten auswirkt. Wechselt der Zustand ins Pa-
ramagnetische, tritt Spin-Unordnung bzw. -entropie ein, der Streueffekt erhöht sich und 
damit einhergehend der Seebeck-Koeffizient. Tewaris Beobachtungen werden durch 
Magnetfeldexperimente von Tsuji et al. [62] gestützt: Die Gruppe konnte bei einer leicht 
ferromagnetischen Heusler-Verbindung einen ungewöhnlich hohen Seebeck-Koeffizien-
ten feststellen, der durch die in derartigen Verbindungen üblichen, starken Spinfluktuati-
onen und somit eine hohe Streuung von Ladungsträgern erklärt wurde. Wurde nun ein 
Magnetfeld an die Verbindung angelegt und somit ein geordneter Zustand eingestellt, in 
dem die Fluktuationen unterdrückt wurden, sank der Leistungsfaktor um bis zu 20 % [62].  
Allerdings gibt es auch Verbindungen, die den gezeigten Erkenntnissen fundamental wi-
dersprechen: Eine Gruppe um Mori [61,64,65] führte Untersuchungen und Simulationen an 
Chalkopyrit (CuFeS2) durch und beobachtete die Auswirkungen von magnetischen Zu-
ständen und Dotierungen auf den Seebeck-Koeffizienten. Berechnungen zeigten, dass der 
zu erwartende Seebeck-Koeffizient beim antiferromagnetischen Zustand wesentlich hö-
her als beim paramagnetischen ausfiel, ebenso konnten erwartete Änderungen des mag-
netischen Verhaltens durch Mn-Substitution in Experimenten nicht bestätigt werden. 
Es scheint, als ob der Zusammenhang von magnetischen Eigenschaften und Seebeck-Ko-
effizienten noch nicht gänzlich verstanden ist und etwaige Verbesserungen auch von zu-
sätzlichen Faktoren abhängen können.  
Für die gezeigten Verbindungen und Untersuchungen liegen keine eigenen magnetischen 
Messungen vor, da diesen im Projekt eine geringe Relevanz eingeräumt wurde.  
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2.1.4  Optimierung der thermischen Leitfähigkeit 
Grundlage jeglicher Optimierungen ist zunächst das Bestreben, die mittlere freie Weg-
länge l der Phononen zu verkürzen. Diese ist direkt zur Schwingfrequenz bzw. Wellen-
länge der Phononen proportional, weshalb ein einzelnes Phonon niedriger Wellenlänge 
tendenziell den gleichen Beitrag zur Gesamtwärmeleitfähigkeit wie mehrere, kurzwellige 
Phononen leisten kann. Die folgenden Konzepte konzentrieren sich zunächst auf die 
Streuung eines bestimmten Wellenlängenbereich, können jedoch auch für ganzheitliche 
Optimierungen parallel kombiniert werden [13,32,33]. 
Ein sehr einfaches, bereits aus Keyes‘ Überlegungen ableitbares Konzept ist dabei eine 
Vergrößerung der Einheitszelle [13,32], die sich über verschiedene Methoden erreichen 
lässt: Phasenwechsel, das Einbringen von Unordnung in Leerstellenschichten und daraus 
folgende Spannungen sowie die Besetzung von Leerstellenpositionen mit größeren 
Fremdatomen können zu einer Streckung der Zellparameter führen. In Folge verkürzt 
sich die mittlere freie Weglänge der Phononen, da die ungehinderte Bewegung des Pho-
nons durch die Einheitszelle erschwert wird [32]. 
Ein weiteres, gängiges Konzept stellt die Bildung von Mischkristallen (engl. solid soluti-
ons) dar, bei der durch gezieltes Einbringen von Fremdatomen als Punktdefekte eine Fehl-
ordnungsstruktur erreicht wird. Ioffe et al. konnten 1956 zeigen [66], dass eine derartige 
Fluktuation der Atommasse im Gitter die Wärmeleitfähigkeit verringert, sofern die ur-
sprüngliche Kristallstruktur beibehalten wird. Das Konzept postulierte, dass die elektri-
sche Leitfähigkeit trotz verringertem κ beibehalten wird, da es den Unterschied der Wel-
lenlängen von Phononen und Ladungsträgern berücksichtigt. So werden tendenziell kurz-
wellige Phononen an Punktdefekten gestreut, während die Fernordnung des Gitters be-
stehen bleibt und somit die im Verhältnis langwelligen Elektronen keiner erhöhten Streu-
ung unterliegen. Neben kurzreichweitigen Änderungen der Dichte können sich bei 
Fremdatomsubstitution weiterhin Abweichungen der lokalen, elastischen Konstanten er-
geben, woraus ebenfalls eine erhöhten Streuung von Phononen folgt [13,66]. In Hinblick auf 
die Streuung langwelligerer Phononen wurde das Konzept in Folge erweitert: Experi-
mente mit Quantenpunkten (engl. quantum dots) konnten zeigen, dass diese analog zu 
Fremdatomen im Gitter Phononen mit einer ähnlich großen Wellenlänge streuen können. 
Hierbei konnte ebenfalls eine Verringerung der thermischen Leitfähigkeit beobachtet 
werden, die in diesem Fall speziell durch die Streuung langwelligerer Phononen erreicht 
wurde [33,67]. Diese lassen sich ebenfalls effektiv an Grenzflächen streuen (engl. boundary 
scattering), deren Dichte über eine Verkleinerung der Korngröße in den niedrigen Mikro- 
bis Nanometerbereich erhöht werden kann [33,68–70]. Hierbei hat sich in Experimenten be-
sonders die SPS- bzw. FAST-Sinterung als hilfreich erwiesen; Studien belegen, dass die 
Größe der eingesetzten Nanopartikel während der Kompaktierung erhalten werden 
konnte. Es konnte gezeigt werden, dass die Wärmeleitfähigkeit durch den erhöhten Anteil 
an Grenzflächen im Gefüge nachhaltig verringert werden konnte, ebenso hielt sich die 
Verringerung der elektrischen Leitfähigkeit in einem überschaubaren Rahmen [32,71]. 
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Da Phononen selten in nur einem Wellenlängenbereich auftreten und die unterschiedli-
chen Beiträge zur Gesamtleitfähigkeit ebenfalls zu beachten sind, liegt eine Kombination 
unterschiedlicher Streuungskonzepte nahe. Biswas und Kanatzidis entwickelten hierzu 
das Konzept der hierarchischen Strukturen, bei dem verschiedenen Mechanismen auf 
Atom-, Nano- und Makroebene kombiniert wurden. Die Mischung aus Punktdefekten, Na-
noausscheidungen und Grenzflächenstreuung führte dabei zu einer äußerst effektiven 
Verringerung der thermischen Leitfähigkeit, die bei den eingesetzten Telluriden insge-
samt zu einer Verdopplung des Gütefaktors führte [34,72].  
Führt man das Streben nach einer möglichst geringen Wärmeleitfähigkeit auf die Spitze, 
gelangt man schließlich zum 1994 von Slack [31] etablieren Phonon-Glass Electron-Crystal-
Konzept (PGEC). Da Gläser anerkanntermaßen die geringstmögliche thermische Leitfä-
higkeit aufweisen, beschäftigte sich Slack mit kristallinen Verbindungen, deren thermi-
sche Leitfähigkeiten sich der eines Glases annäherten. Die freie Weglänge eines Phonons 
beträgt in derartigen Materialien etwa einen Atomdurchmesser, weiterhin kann ihre ther-
mische Leitfähigkeit bei hohen Temperaturen als quasi-unabhängig von T angesehen 
werden [13,31]. Für die Realisierung eines solchen Konzepts sind besondere Strukturen er-
forderlich: Zum einen werden tunnel- oder käfigartige Freiräume innerhalb des Kristalls 
benötigt – die normalerweise aus ortsfesten, stabilen Atomen aufgebaut sind – zum ande-
ren finden sich in eben diesen Räumen Atome, die keine ortsfesten oder spezifischen Po-
sitionen relativ zu ihren Nachbarn aufweisen. Diese quasi-freien Atome können nun Be-
wegungen ausführen, die im Englischen als rattling motion, also eine Art „Klappern“ be-
zeichnet werden und eine effektive Streuquelle für Phononen bilden. Die elektrische 
Struktur und Mobilität der Ladungsträger bleibt von alledem schließlich unberührt und 
erfüllt weiterhin die Bedingungen eines Kristalls, wodurch sich die PGEC-Bezeichnung 
ergibt [13,31,32,73].  
Eine Übertragung des PGEC-Konzepts auf die in Folge vorgestellten Chromsulfide liegt 
durchaus nahe, da sich die geordneten CrS2-Oktaederschichten dem EC-, die ungeordne-
ten Defektschichten wiederum dem PG-Prinzip zuordnen lassen [39]; entsprechende Be-
obachtungen wurden bereits an artverwandten Verbindungen berichtet [74–76]. 
 
2.1.5  Dichte und Porosität 
Dem Kompaktierungs- und Sinterprozess kommt bei der Entwicklung eines thermo-
elektrischen Materials eine entscheidende Position zu: Neben dem offensichtlichen Ein-
fluss auf die mechanische Stabilität, die nur durch einen hinreichend verdichteten Fest-
körper gegeben ist, sind insbesondere die Auswirkungen auf die elektrische sowie ther-
mische Leitfähigkeit von Bedeutung.  
Für die elektrische Leitfähigkeit konnten sowohl empirische als auch theoretische Mo-
dellstudien eine direkte, lineare Relation zur Dichte ρ feststellen [77,78] – mit höherem Ver-
dichtungsgrad sinkt die Zahl der möglichen Defekte, die Ladungsträger und deren Mobi-
lität behindern könnten, sodass in einem vollständig verdichteten, porenlosen Kristall 
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theoretisch maximale Leitfähigkeit erreicht wird. Dass diese daher im Falle von mäßig 
leitfähigen Halbleitern – besonders den binären Chromsulfiden [79–82] – stets angestrebt 
wird, liegt auf der Hand.  
Im Falle der thermischen Leitfähigkeit stellt sich die Situation komplexer dar: Zwar bilden 
im Festkörper eingeschlossene Gasporen zunächst ebenfalls Störquellen, die die Bewe-
gung von Phononen ebenso wie die der Ladungsträger auf makroskopischer Ebene ein-
schränken. Da dem enthaltenen Gas allerdings eine gewisse, wenn auch im Vergleich zum 
Festkörper ungleich kleinere, Wärmeleitfähigkeit über Strahlung zukommt, gestaltet sich 
die Modellierung und Vorhersage der Abhängigkeiten schwieriger. Nicht zuletzt deshalb, 
weil die Form und Position der Poren in Relation zum Wärmefluss starken Einfluss auf 
die letztendliche Wärmeleitfähigkeit ausüben [83–86]. Festzuhalten ist, dass sich Poren im 
Festkörper generell nachteilig auf die thermische Leitfähigkeit auswirken und tendenziell 
zur thermoelektrischen Optimierung genutzt werden können [38] – insbesondere bei Ma-
terialien mit hoher, initialer elektrischer Leitfähigkeit wie den ternären Chromsulfidsys-
temen [21,81]. 
Neben der Verringerung der elektrischen Leitfähigkeit hat sich dabei in den vorliegenden 
Untersuchungen allerdings die mechanische Stabilität als problematisch erwiesen; selbst 
bei relativen Dichten zwischen 90 % - 95 % erschienen die hergestellten Sulfide oftmals 
spröde und zerbrechlich (siehe Kapitel 4.1, [35]) weshalb eine eventuelle Poren-Optimie-
rung nicht weiter verfolgt wurde. 
 
2.2 Chromsulfide und deren Eigenschaften 
Das Anwendungspotenzial ternärer und binärer Metall- und Chromsulfide als mögliche 
Thermoelektrika ist seit den 1960er Jahren bekannt; durch ihre geringere Effizienz im 
Vergleich zu den etablierteren Telluriden galt ihnen jedoch lange Zeit nur ein geringes 
Forschungsinteresse. Dies änderte sich mit dem Aufkommen neuer Optimierungskon-
zepte sowie vor dem Hintergrund der Energiewende, da sie durch ihre Zusammensetzung 
aus leicht und günstig verfügbaren Elementen für eine kommerzielle, umweltfreundliche 
Anwendung in Frage kommen [5,87]. Gegenüber der hohen Toxizität von Bi, Pb und Te gilt 
S allgemein als unbedenklich, während Chromionen niederer Valenz durch ihre äußerst 
schlechte Wasserlöslichkeit als vergleichsweise geringe Umweltgefahr eingestuft wer-
den [38,88].  
Strukturell folgen Chromsulfide einem Aufbau als Schichtsystem [19,80], wobei CrS6-Okta-
eder den Grundbaustein darstellen – ein Cr2+/3+-Kation befindet sich dabei jeweils im 
Zentrum, während die S2--Anionen die Ecken des Oktaeders besetzen. In Verbindungen 
werden die Oktaeder jeweils über die Kanten verknüpft, woraus eine dichtest gepackte, 
voll besetzte Schicht mit CrS2-Stöchiometrie entsteht (vgl. Abbildungen 3 und 4).  
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Hierauf folgt jeweils eine mit Kationen und Leerstellen teilbesetzte Defektschicht, deren 
Oktaeder sich Flächen mit den angrenzenden, voll besetzten Schichten teilen und hier-
durch eine Verkürzung des Cr-zu-Cr-Abstands in c-Richtung erzeugen. 
Aus einem derartigen Aufbau folgen wiederum verschiedene Eigenschaften, welche güns-
tige Voraussetzungen für eine Anwendung als Thermoelektrikum darstellen: So entspre-
chen die geschlossenen, vollbesetzten CrS2-Schichten dem Prinzip des quantum confine-
ments (vgl. Kapitel 2.1.3), wodurch, theoretisch, ein hoher Leistungsfaktor erreicht wer-
den kann [29–31]. An den Grenzflächen der Schichten ergibt sich zudem eine zusätzliche 
Streumöglichkeit für Phononen in c-Richtung, wodurch eine niedrige thermische Leitfä-
higkeit erwartet wird [89,90]. In Hinblick auf die Defektschichten konnte gezeigt werden, 
dass die unbesetzten Oktaederplätze als Streuzentrum für Phononen fungieren [90], wäh-
rend sich aus den besetzten Positionen weiteres Optimierungspotenzial ergibt: So kann 
durch eine Substitution mit Fremdatomen sowohl die thermische (Phononenstreuung) 
als auch die elektrische Leitfähigkeit (Valenz) beeinflusst werden; bei den ternären 
Chromsulfiden konnte zudem ein Wirkung der Ordnung- bzw. Unordnung der Defekt-
schichtenbesetzung auf die elektrische Leitfähigkeit beobachtet werden (s. Kapitel 2.2.2).  
Weiterhin lassen sich Cr2S3 und Cr3S4 bzw. deren Derivate hinsichtlich des Einflusses von 
magnetischer und Valenzstruktur auf die thermoelektrischen Eigenschaften (vgl. Kapi-
tel 2.1.3) untersuchen: So kann anhand einer Gegenüberstellung des gemischtvalenten 
Cr3S4 (Cr2+/3+) zu Cr2S3 (Cr3+) ein möglicher Einfluss der Spinentropie untersucht werden 
[61,62,91]; ebenfalls wurde in Grundlagenstudien der Chromsulfide deutlich, dass sich die 
Magnetisierung und der Übergang zur ungeordneten Phase (z.B. Antiferro- zu Paramag-
netismus in CuCrS2) auf Ladungsträgermobilität und Seebeck-Koeffizienten auswir-
ken [63,92–94]. Beide Punkte wurden im Rahmen dieser Arbeit jedoch nicht in größerem 
Rahmen untersucht. Die folgenden Unterkapitel widmen sich nun den spezifischen, un-
tersuchten Verbindungen und ihren jeweiligen Eigenschaften. 
 
2.2.1  Realstruktur binärer Chromsulfide Cr2S3 und Cr3S4 
Die binären Chromsulfide Cr2S3 und Cr3S4, mit besonderem Fokus auf ersterem, bilden die 
materielle Basis für die vorliegende Arbeit. Beide Verbindungen leiten sich im Grundsatz 
von der NiAs-Struktur ab, wobei jeder zweiten Schicht von Metall-Kationen ein Teil eben 
dieser geordnet entfernt wurde [26]. Es resultiert der bereits beschriebene Aufbau aus 
CrS2- und Defektschichten; je nach Stöchiometrie und Cr-S-Verhältnis können dabei je-
doch sowohl verschiedene Polytypen [19,79] als auch unterschiedliches Leitungsverhalten 
auftreten. So zeigt Cr3S4 metallisches, Cr2S3 hingegen halbleitendes Verhalten [21,81,93] – bei 
letzterem entscheiden Abweichungen von der Idealstöchiometrie zudem, ob n- oder p-
Leitung vorliegt. Beide Verbindungen werden im Folgenden vorgestellt und hinsichtlich 
Struktur, Aufbau und Eigenschaften genauer erläutert.  
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Cr2S3 kristallisiert, wie in Abbildung 3 gezeigt, in zwei unterschiedlichen Polytypen, die 
sich im Aufbau der bereits beschriebenen CrS2- und Defektschichten voneinander unter-
scheiden. So folgt die rhomboedrische R3̅-Phase einer A-B-C-Stapelfolge der Kationen-
schichten, die mit jeweils einer vollbesetzten CrS2-Schicht alterniert, während in der pri-
mitive-trigonalen P3̅1c-Phase die mittlere Konfiguration der R3̅-Kationenschicht nicht 
auftritt und somit eine A-B-Stapelfolge vorliegt – die c-Achse der Einheitszelle ist in der 
Folge um ein Drittel verkürzt [79,95,96]. Die R3̅- stellt dabei die Gleichgewichtsphase dar, 
während die P3̅1c häufig in durch Sinterung kompaktierten Materialien zu finden 
ist [79,95]. Grund hierfür ist ein während der Kompaktierung auftretender Verlust von 
Schwefel, der sich infolge der hohen Temperaturen verflüchtigt und zum Phasenwechsel 
führt [79,80,97]. Dieser erhöht das metallische Verhalten des Materials; im Vergleich zur 
rhomboedrischen Phase steigt die elektrische Leitfähigkeit an, während der Seebeck-Ko-
effizient abnimmt [80].  
Stöchiometrische Abweichungen entscheiden bei Cr2S3 außerdem, welche Art von La-
dungsträgern auftritt – so wurde beobachtet, dass bei einem Cr-Überschuss n-Leitung, bei 
einem Cr-Defizit hingegen p-Leitung vorliegt [63]. Die Herstellung und Erhaltung einer 
kompaktierten, rhomboedrischen Phase war daher ein Hauptanliegen dieses Forschungs-
projekts, da diese im Gegensatz zur primitiv-trigonalen bisher kaum untersucht 
wurde [80,81,94,98,99] und weitergehende, strukturelle Optimierungen in der Gleichgewichts-
phase durchgeführt werden sollten. 
 
Abbildung 3: Gegenüberstellung der rhomboedrischen R3̅- (links) und primitiv-trigonalen P3̅1c-Strukturen 
(rechts) des Cr2S3 in Blickrichtung [010]; die CrS2-Oktaederschichten sind dabei grün hervorgehoben. Beiden 
Strukturen besitzen den gleichen Grundaufbau, unterscheiden sich aber in der Stapelfolge der Defektschichten 
in c-Richtung. Es gilt zu beachten, dass die R3̅-Struktur zur besseren Vergleichbarkeit nicht in rhomboedrischer 
Aufstellung gezeigt ist. 
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Diese können durch Substitutionen sowohl im Anionen- als auch im Kationengitter durch-
geführt werden, wobei erstere bereits mit Se anstelle von S durchgeführt wurde und so-
wohl eine Erhöhung des Leistungsfaktors als auch eine niedrige thermische Leitfähigkeit 
zeigte [99]. Die Auswirkungen einer Kationensubstitution sind hingegen wenig bekannt, 
weswegen diese in der vorliegenden Arbeit mit verschiedenen Elementen durchgeführt 
wurden, die hinsichtlich Valenz und Atomradius unterschiedliche Kompatibilitäten zum 
Cr3+ aufwiesen. So wurde mit V3+ ein strukturell kompatibles, mit Ti4+ ein bedingt kompa-
tibles und schließlich Sn4+ ein strukturell inkompatibler Substituent gewählt. Vorstudien 
mit kompatiblem V3+ konnten dabei bereits zeigen, dass die rhomboedrische Phase durch 
kleine Substitutionsmengen nicht beeinflusst wird, während sich Leitfähigkeit und See-
beck-Koeffizient metallischem Verhalten annähern [24]. Ein Vergleich mit weniger kompa-
tiblen Kationen erscheint daher sinnvoll, da diese eine potenziell effektivere Phononen-
Streuquelle darstellen und deren Einfluss auf die elektrischen Eigenschaften diesem ge-
genübergestellt werden kann. 
Cr3S4, das grundsätzlich Antiferromagnetismus und metallisches Verhalten zeigt [19,81,100–
102], kristallisiert bei Raumtemperatur in der monoklinen Raumgruppe I2/m und ist in 
dieser im Strukturmodell in Abbildung 4 gezeigt: 
 
Abbildung 4: In Blickrichtung [010] betrachtete Modelldarstellung von Cr3S4 in monokliner I2/m-Struktur mit 
farblich hervorgehobenen CrS2-Schichten. Diese sind jeweils voll mit Cr3+-Kationen besetzt, während in den 
Defektschichten jeweils die Hälfte der verfügbaren Oktaederplätze durch Cr2+ besetzt ist. Diese Besetzung al-
terniert in zwei Varianten, sodass sich für die teilbesetzten Defektschichten eine A-B-Folge ergibt [95,96]. 
Auf jeweils eine vollbesetzte CrS2-Schicht mit Cr3+-Kationen folgt eine halbbesetzte De-
fektschicht, in der Cr2+ die jeweiligen 2(a)-Oktaederplätze besetzt. Durch zwei verschie-
dene Besetzungsmöglichkeiten ergibt sich für die Defektschichten eine A-B-Stapelfolge 
innerhalb der Einheitszelle. Sowohl Cr3S4 als auch sein ebenfalls untersuchtes Derivat 
NiCr2S4 können bei eingebrachter Unordnung in die Defektschicht eine Phasenumwand-
lung von I2/m hin zu P63/mmc eingehen – diese wird detaillierter in Kapitel 2.2.2 für 
NiCr2S4 beschrieben, ist jedoch zu Cr3S4 analog [25,26].  
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2.2.2  Realstruktur ternärer Chromsulfide CuCrS2 und NiCr2S4 
Bei den ternären Chromsulfiden CuCrS2 und NiCr2S4 handelt es sich um sogenannte ge-
ordnete Defektphasen (engl. ordered-defect phases), die ebenso wie die binären, bereits 
beschriebenen Chromsulfide aus einer abwechselnden Folge von CrS2- und Defektschich-
ten bestehen. Die CrS2-Schichten sind dabei dichtest gepackt und voll besetzt, während in 
den Defektschichten ein Netzwerk aus Tetra- und Oktaederplätzen teilweise durch Kati-
onen der tertiären Komponente (Cu+ bzw. Ni2+) besetzt ist [25,26,103].  
Während durch die Zweidimensionalität der CrS2-Schichten bereits gute Voraussetzun-
gen für eine thermoelektrische Anwendung gegeben sind, ist es insbesondere die Beset-
zung der Kationenschichten, die einen entscheidenden Einfluss auf Struktur und Eigen-
schaften ausübt: Abhängig vom Grad der Ordnung bzw. Unordnung dieser Besetzung 
kann NiCr2S4 beispielsweise in einer komplett geordneten 2D-Überstruktur in I2/m oder 
einer unstöchiometrischen, unterbesetzten NiAs-Phase auftreten [25,26], während mit stei-
gender Unordnung der Cu+-Kationenbesetzung in CuCrS2 eine gesteigerte elektrische 
Leitfähigkeit einhergeht [59,92]. Änderungen der Kationenordnung sind in erster Linie tem-
peraturabhängig [25,104,105], können jedoch auch synthetisch durch gezieltes, chemisches 
Ausdünnen oder Elektronenbeschuss herbeigeführt werden [27,36]. Hieraus ergeben sich 
verschiedene Möglichkeiten der Einflussnahme auf Phase und Struktur der ternären Sul-
fide, welche im Folgenden für die zwei untersuchten Verbindungen gezeigt werden sollen. 
CuCrS2 und dessen Eigenschaften werden dabei ausführlicher beschrieben, da es in eige-
nen Vorstudien und der Masterarbeit des Autors eingehend untersucht wurde [27,106]. 
Das in Vorstudien zur vorliegenden Arbeit untersuchte, antiferromagnetische CuCrS2 
kristallisiert bei Raumtemperatur in der trigonalen Raumgruppe R3m und zeigt halblei-
tende Eigenschaften des p-Typs [103]. Das Material bildet dabei, wie in Abbildung 5 im Mo-
dell zu sehen, eine geordnete Schichtstruktur: Zwischen dichtest gepackten CrS2-Schich-
ten, deren Aufbau dem NaFeO2-Strukturtyp äquivalent ist, liegen dabei drei teilbesetzte 
Kationenschichten in A-B-C-Stapelfolge, wobei die Cu+-Kationen jeweils die Hälfte der 
möglichen Tetraederplätze besetzen [109–111]. Im geordneten Zustand zeigt sich dabei ein 
leichter Versatz der Cu+-Anordnungen, wobei sich die Kationen innerhalb einer Schicht 
jeweils gleichförmig näher an der vorhergehenden CrS2-Schicht und abgesetzt von der je-
weils folgenden befinden. Die Cu+-Kationen sind dabei äußerst mobil; das Material zeigt 
ab 400 °C ionenleitende Eigenschaften, aus denen eine resultierende, äußerst niedrige 
thermische Leitfähigkeit bei erhöhten Temperaturen nachgewiesen werden 
konnte [63,105,111,112]. Hieraus ergaben sich in Verbindung mit der elektrisch günstigen 
Schichtstruktur des Systems Gütefaktor-Werte von bis zu zT = 2 bei Raumtempera-
tur [59,63]. Vor dem Hintergrund der bisherigen, vollständigen Ordnung des Cu+ in der De-
fektschicht wurde nun versucht, die Eigenschaften des Materials durch das Einbringen 
von Unordnung in diese Schichten weiter zu verbessern. Vorhergehende Studien konnten 
beispielsweise zeigen, dass durch erhöhte Unordnung zuvor feste Cr3+-Ionen aus den voll-
besetzten CrS2-Schichten gelöst und in die Defektschichten verschoben werden können – 
durch die erreichte Selbst-Dotierung konnten sowohl die elektrische Leitfähigkeit erhöht 
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als auch die thermische reduziert werden, da durch die eingebrachten Ionen eine zusätz-
liche Streuung von Phononen beobachtet wurde [59].  
 
Abbildung 5: Modelldarstellung des CuCrS2-Systems in R3m-Struktur (links), die zur besseren Darstellung des 
Übergangs in monokline Aufstellung transformiert wurde (R3mt rechts oben). Wird dem Material durch Dein-
terkalation ein Drittel seiner Cu+-Kationen entzogen, stellt sich die monokline Phase C2/m (rechts unten) mit 
verzerrten CrS6-Oktaedern ein. Das Volumen der Einheitszelle verkleinert sich, ebenso reduziert sich die Beset-
zung der Cu+-Kationenschicht, während die Cu+-Positionen nun von einer gleichförmigen auf eine alternierende 
Anordnung zu den äußeren CrS2-Schichten wechseln [27,96,107,108].  
In eigenen Experimenten wurde daher der Versuch unternommen, durch gezieltes, che-
misches Entfernen eines Drittels der Cu+-Kationen erhöhte Unordnung in den jeweiligen 
Schichten und damit eine Verbesserung der thermoelektrischen Eigenschaften zu errei-
chen. Dies wurde über das Verfahren der Deinterkalation erreicht, bei dem Presslinge des 
Materials einer Acetonitril-Jod-Lösung (C2H3N + I) ausgesetzt wurden, die Cu+-Ionen aus 
diesem herauslöste und als CuI band [36]. Abbildung 5 zeigt das Verhältnis der ursprüng-
lichen Struktur zum resultierenden Cu0.66CrS2-System, welches in der monoklinen Raum-
gruppe C2/m kristallisiert und eine Überstruktur mit verdreifachtem a-Parameter auf-
weist. Die R3m-Phase kann dabei zunächst über eine Transformation [27] in monokline 
Aufstellung überführt werden (R3mt), wodurch die Unterschiede zur deinterkalierten 
Phase deutlicher sichtbar werden. Nach der Deinterkalation des Kationenanteils zeigt die 
Cu+-Schicht nun eine Unordnung, in der die zuvor gleichförmig aufgereihten Positionen 
wechselseitig variieren. Zudem konnte eine Verzerrung jedes zweiten CrS6-Oktaeders 
nachgewiesen werden, welche auf eine Teiloxidation von Cr3+- auf Cr4+Kationen zurück-
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geführt wurde. Die resultierende, sogenannte Jahn-Teller-Verzerrung führte zu einer Ver-
kleinerung der Zellparameter. Weitergehende Experimente zeigten, jedoch, dass die er-
zeugte Überstruktur nicht stabil war: In Heizexperimenten zeigte sich bei Temperaturen 
ab 400 K eine erhöhte Unordnung der Defektschicht, welche mit einer Phasenumwand-
lung einherging, bei weiterer Erhöhung auf über 503 K ging die Struktur schließlich in die 
Spinellphase CuCr2S4 und stöchiometrisches CuCrS2 über; letztere Umwandlung konnte 
zudem durch Elektronenbeschuss im TEM herbeigeführt werden. Abschließende thermo-
elektrische Messungen blieben aufgrund der thermischen Instabilität aus, weshalb eine 
eventuelle Verbesserung durch die eingeführte Unordnung nicht dargelegt werden 
konnte [27,106]. 
NiCr2S4 ist ein antiferromagnetisches Derivat des Cr3S4, bei dem ein Drittel des struktur-
bildenden Chroms durch Ni substituiert wurde. Es kristallisiert bei Raumtemperatur 
ebenfalls in monokliner I2/m-Struktur [19,113], die schematisch in Abbildung 6 dargestellt 
ist: 
 
Abbildung 6: Modelldarstellung der monoklinen I2/m-Struktur des NiCr2S4 (links) im Vergleich zur elektro-
nenstrahlinduzierten, hexagonalen Phase P63/mmc (rechts). Das Material ist hierbei ähnlich wie Cr2S3 aus 
CrS6-Oktaederschichten aufgebaut, zwischen denen in einer A-B-Stapelfolge teilbesetzte Defektschichten mit 
Ni2+-Kationen folgen. Beim Phasenübergang bildet sich eine Struktur des NiAs-Typs mit Kationendefizit aus, 
die vorhandenen Kationenplätze sind nun statistisch jeweils zu ¾ mit Cr3+ und ¼ mit Ni2+ besetzt [25,96,114].  
Auf eine vollbesetzte CrS2-Schicht folgt jeweils eine Kationenschicht nach A-B-Stapelung, 
in der 50 % der verfügbaren Oktaederplätze mit Ni2+-Kationen besetzt sind. Diese Beset-
zung stellt NiCr2S4 gegenüber anderen Metallsubstitutionen heraus, da die Ni2+-Kationen 
ausschließlich Positionen in der Defektschicht besetzen und keine Cr3+-Plätze in den CrS2-
Schichten substituieren [102,113]. Die hieraus folgende Struktur bildet, ähnlich derer von 
CuCrS2, eine geordnete Defektphase, deren (thermoelektrische) Eigenschaften über die 
Verteilung und Ordnung der Kationen in den Defektschichten beeinflusst werden kön-
nen [103]. Die Leitfähigkeit wurde im Vergleich zum metallischen Cr3S4 durch die Ni-Sub-
stitution gesenkt, sodass halbleitendes Verhalten des n-Typs beobachtet wird [81,102,103].  
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In ihrer Gleichgewichtsphase weisen sowohl Cr3S4 als auch NiCr2S4 eine geordnete Beset-
zung der Defektschichten auf, wobei die bereits erwähnte halbe Besetzung der Schicht 
lediglich auf den 2(a)-Oktaederplätzen erfolgt – die ebenfalls vorhandenen 2(d)-Plätze 
bleiben in der idealen Struktur beider Verbindungen unbesetzt [25]. Wird nun extrinsische 
Energie in das System gebracht, sei es durch erhöhte Temperaturen oder Elektronenbe-
schuss, gewinnen die Kationen der Defektschicht an Mobilität und beginnen, die zuvor 
leeren 2(d)-Oktaederplätze zu besetzen. Die dabei entstehende Unordnung führt schließ-
lich zu einem Ordnung-zu-Unordnungs-Übergang, der thermisch über 1133 K und nach 
wenigen Sekunden im Elektronenstrahl, unabhängig von der Temperatur, induziert wer-
den konnte [25,36]. Wie in Abbildung 6 dargestellt, geht das Material dabei in eine hexago-
nale Struktur der Raumgruppe P63/mmc über – die zuvor auf die Defektschichten be-
schränkten, unbesetzten Kationenplätze sind in dieser Form statistisch auf alle Kationen-
schichten verteilt. Auf die ideale Einheitszelle der zweiten Phase bezogen ergibt sich so-
mit eine statistische Besetzung jeder Kationenposition zu 75 % mit Cr3+- sowie zu 25 % 
mit Ni2+-Kationen [25].   
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3 Experimentelle und analytische Methoden 
Im folgenden Kapitel soll ein Überblick über die experimentellen und analytischen Me-
thoden gegeben werden, die im Rahmen dieser Arbeit Anwendung fanden. Da die Syn-
these, Sinterung zu Festkörpern sowie Messungen der thermoelektrischen Eigenschaften 
extern im Institut für Anorganische Chemie bzw. dem Fraunhofer IPM durchgeführt wur-
den, werden diese in Kapitel 3.1 lediglich kurz beschrieben. Messungen über Röntgenbeu-
gung erfolgten ebenfalls im Institut für Anorganische Chemie; die Methode wird wegen 
ihrer Relevanz für die Arbeit trotzdem in Grundzügen erläutert. Weiterhin wird auf eine 
Ausführung des grundlegenden Funktionsprinzips eines Transmissions-Elektronenmik-
roskops verzichtet, wozu an dieser Stelle auf weiterführende Literatur verwiesen sei [115–
117]. 
 
3.1 Synthese und Sinterung 
Sämtliche Ausgangsmaterialien der hier behandelten Proben wurden im Institut für An-
organische Chemie synthetisiert. Beim hierbei angewendeten Verfahren der Hochtempe-
ratur-Vakuumsynthese wurden zunächst hochreine Elemente (> 99 %) stöchiometrisch 
in eine Quarzglasampulle eingewogen und diese nach mehreren Argonspülungen auf 
Hochvakuum (< 10-4 mbar) evakuiert und verschmolzen, um einen adäquaten Sauerstoff-
ausschluss während der Synthese zu gewährleisten. Im Anschluss folgte ein Erhitzen der 
Ampullen auf 1273 K, wobei die ternären Chalkogenide für drei Tage dort gehalten wur-
den, während bei den binären eine daran anschließende, eintägige Temperung bei 723 K 
erfolgte. 
Eine praktische, technische Anwendung thermoelektrischer Materialien erfordert deren 
Verdichtung zu einem homogenen Festkörper. Hierzu wird in der Regel das Verfahren des 
Spark Plasma Sintering (SPS) angewendet, für welches sich aufgrund der bisher nicht 
nachweisbaren Funken- und Plasmabildung inzwischen der treffendere Begriff Field-As-
sisted Sintering Technique (FAST) etabliert hat [118–122]. Sämtliche in dieser Arbeit unter-
suchten, kompaktierten Proben wurden über das FAST-Verfahren gesintert; Begriffe wie 
gesintert oder kompaktiert werden im Folgenden synonym verwendet und beziehen sich 
auf das FAST-Verfahren. Beim FAST-Verfahren wurden die Ausgangspulver in einer 
Pressform zwischen zwei Stempeln (Graphit bzw. Titan-Zirkon-Molybdän, TZM, ab Drü-
cken über 80 MPa) einem axialen Druck ausgesetzt und mit gepulstem Gleichstrom über 
Stromwärme auf Temperaturen zwischen 998 K und 1298 K erhitzt. Durch die geringe 
Leitfähigkeit der Sulfide leitete der Strom dabei nicht durch die Pulver selbst, sondern die 
Presswerkzeuge, weshalb das Erhitzen von außen erfolgte. Die Sinterung nahezu aller un-
tersuchter Proben erfolgte bei Projektpartnern am Fraunhofer IPM Freiburg, wobei ein-
zelne ternäre Sulfide in der AG Leineweber der TU Bergakademie Freiberg gesintert wur-
den. 
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3.2 Konventionelle Probenpräparation 
Um die Struktur und das Gefüge eines Materials zu untersuchen, das als makroskopischer 
Festkörper technisch angewandt werden soll, bietet sich die Präparation einer TEM-
Probe aus eben diesem Körper heraus besonders an. Gängige Methoden sind dabei die 
konventionelle Präparation über mechanisches Dünnen und anschließende Ionenpolitur 
mit Ar+ [123,124], Ultramikrotomie [125,126] sowie das Verfahren des fokussierten Ionen-
strahls (Focused Ion Beam, FIB) [127]. In der vorliegenden Arbeit wurde dabei ausschließ-
lich auf die konventionelle Präparation zurückgegriffen, da sich sowohl Ultramikrotomie 
als auch die FIB-Methode in vorhergehenden Studien [106] als ungeeignet erwiesen hatten. 
Das Material hatte sich trotz Einbettung als zu spröde für die Sektion erwiesen, weshalb 
sich letztendlich kein Mehrwert gegenüber einem Pulver ergab. Im Falle der FIB-Präpa-
ration führte der stark ionenleitende Charakter der Chalkogenide zu einer signifikanten 
Implantation von Ga+-Ionen [128,129], wodurch eine sinnvolle, stöchiometrische Analyse im 
Anschluss nicht mehr möglich war. 
Bei der konventionellen Präparation wurde der aus dem Sintern erhaltene Pressling zu-
nächst über eine Diamantbandsäge in ca. 500 µm dicke Scheiben geschnitten, aus denen 
im Anschluss mit einem Ultraschallschneider runde Rohproben mit 3 mm Durchmesser 
ausgeschnitten wurden. Diese wurden mit Aceton-löslichem Kleber auf einem Probenhal-
ter befestigt über ein Schleif- und Poliergerät auf eine Dicke von 100 µm geschliffen, wo-
bei ein gleichmäßiger Abtrag von beiden Seiten erfolgte. Die erhaltenen Dünnscheiben 
wurden dann in einem Gatan Dimple Grinder II gedünnt, wobei eine kreisförmige Vertie-
fung in der Mitte der Probe geschliffen wurde, die an ihrer dünnsten Stelle etwa 30 µm 
Material zurückließ. Für die finalen Materialabtrag wurde ein Gatan Precision Ion Po-
lishing System (PIPS) verwendet, wobei die Probe über spannungsregulierten Beschuss 
mit Ar+-Ionen so lange behandelt wurde, bis ein Loch mit elektronentransparenten Rän-
dern entstand. Um einer ausgeprägten Amorphisierung oder zu großem mechanischen 
Abtrag [129,130] der teilweise instabilen Proben vorzubeugen, wurden die Beschleuni-
gungsspannungen dabei reduziert und die Bestrahlungszeiten verlängert, bis ein optima-
les Programm gefunden werden konnte: Hierbei wurde zunächst bei einer Spannung von 
3 kV für 1 h gedünnt, gefolgt von jeweils 2 h bei 2,8 kV und 2,5 kV. In Schritten von 0,5 h 
wurde folgend so lange gedünnt, bis ein Loch in der Probenmitte erkennbar war; die 




Für das Verständnis und die gezielte Manipulation der Eigenschaften eines thermoelektri-
schen Materials ist die genaue Kenntnis seiner Struktur unerlässlich. In idealer Ergänzung 
zur gemittelten Struktur- und Phasenuntersuchung der Röntgenbeugung liefert TEM In-
formationen zum Probenmaterial auf lokaler Ebene mit bis zu atomarer Auflösung.  
Die lokale Kristallstruktur kann dabei über Elektronenbeugung untersucht werden, wo-
bei die beiden Modi der Feinbereichselektronenbeugung (engl. Selected Area Electron Dif-
fraction, SAED) sowie Präzessionselektronenbeugung (engl. Precession Electron Diffrac-
tion, PED) angewandt wurden. Bei der PED wird der Elektronenstrahl in kleinen Win-
keln< 3° von der optischen Achse gekippt und anschließend in einer Kegelform um diese 
präzediert, wodurch mehrere Teil-Beugungsbilder außerhalb der Achse erhalten und im 
Anschluss zu einem Gesamtbild gemittelt werden. Dieses Vorgehen reduziert die Effekte 
mehrfacher Beugung deutlich und stellt zuvor überlagerte Unterschiede in den Intensitä-
ten der Reflexe deutlicher heraus [131]. 
Neben nanostrukturellen Untersuchungen über hochaufgelöste TEM war für die gezeig-
ten Chromsulfide die Rastertransmissionselektronenmikroskopie (engl. Scanning TEM, 
STEM) von entscheidender Bedeutung: Hierbei wird ein punktfokussierter Primärstrahl 
über Ablenkspulen zeilenweise über das Probenmaterial gerastert, wodurch eine ortsauf-
gelöste Abbildung ermöglicht wird. Für die Bildgebung im STEM-Modus wurde ein annu-
larer Dunkelfelddetektor (engl. High-Angle Annular Dark Field, HAADF) verwendet, wobei 
Elektronen erfasst werden, die in hohen Winkeln von der Probe gestreut werden. Dies 
geschieht in erster Linie über Rutherford-Streuung (Coulomb’sche Wechselwirkungen 
mit den Atomkernen), weshalb der Kontrast im HAADF-STEM von der Probendicke und 
insbesondere der Kernladungszahl Z abhängt – ein Massen- bzw. Z-Kontrast ist zu sehen. 
Weiterhin wurde in dieser Arbeit hochaufgelöste (engl. high-resolution STEM, HRSTEM) 
Rastertransmissionselektronenmikroskopie verwendet – beim hierfür genutzten Mikro-
skop konnte die Orts- und Energieauflösung über die sphärische Cs-Aberrationskorrektur 
erheblich gesteigert werden, sodass sich Strukturen mit atomar aufgelöstem Z-Kontrast 
abbilden ließen [132,133].  
Beide Methoden können zudem durch die Ortsauflösung in Verbindung mit energiedis-
persiver Röntgenspektroskopie (EDX) detaillierte Elementverteilungskarten, sogenannte 
Maps erstellen, die eine qualitative und quantitative Abbildung der Probenzusammenset-
zung ermöglichen. Der Fehlerbereich der Methode liegt dabei üblicherweise zwischen 1-
5 at%. Zusätzlich zu den verschiedenen Modi des Mikroskops lassen sich unterschiedliche 
Typen von Probenhaltern einsetzen, um ein Material z.B. unter Einfluss kryogener oder 
erhöhter Temperatur in Echtzeit bzw. in situ zu untersuchen. Für diese Arbeit wurden 
sowohl ein Heizhalter im Bereich von Raumtemperatur bis 743 K sowie ein Flüssigstick-
stoff-gekühlter Kühlhalter bei 95 K verwendet, wobei die Temperatur bei Bedarf durch 
paralleles Heizen erhöht werden konnte. 
28 
3.4 Rasterelektronenmikroskopie 
Ein Rasterelektronenmikroskop (REM) nutzt, ähnlich dem Funktionsprinzip des STEM, 
einen gerasterten, fokussierten Elektronenstrahl. Bei der Interaktion von Primärstrahl 
und Probe entstehen dabei – neben anderen Wechselwirkungen – zwei Typen von austre-
tenden Elektronen, die unterschiedliche Informationen über die untersuchte Probe lie-
fern: Sekundärelektronen (SE) werden durch inelastische Interaktion aus den Schalen der 
Probenatome herausgelöst, weisen eine niedrige Energie auf und stammen aus der direk-
ten Oberfläche. Der Kontrast im SE-Bild liefert daher hauptsächlich Informationen über 
die Probentopografie. Rückstreuelektronen (RSE) haben, ursprünglich vom Primärstrahl 
stammend, die Probe nach elastischen Streuprozessen wieder verlassen. Ihre Energie ist 
generell höher als die der Sekundärelektronen und abhängig von der Kernladungszahl 
der Probenatome – ein Massenkontrast entsteht, wobei schwerere Elemente durch eine 
höhere Anzahl an RSE heller erscheinen [134,135]. REM sind zudem häufig mit einem EDX-




Röntgenbeugung, nach der englischen Bezeichnung X-Ray Diffraction auch XRD, ist eine 
effektive Methode zur Bestimmung von Kristallstrukturen. Ein über Blenden gelenkter, 
monochromatischer Röntgenstrahl interagiert dabei mit den periodisch angeordneten 
Elektronenwolken einer kristallinen Probe, wobei es zur Beugung und Reflexion des 
Strahls kommt. An unterschiedlichen Netzebenen gebeugte Strahlen können dabei kon-
struktiv interferieren, sofern deren Weglängenunterschied ein ganzzahliges Vielfaches 
(n) der Wellenlänge λ ist. Für diesen Fall, der nur unter bestimmten Einfallswinkeln θ auf-
tritt, lässt sich aus der Bragg’schen Gleichung der Netzebenabstand dhkl bestimmen 
[135,136]: 
 
n λ = 2 𝑑ℎ𝑘𝑙 sin(θ) (15) 
 
Die Lage der Reflexe in den erhaltenen Diffraktogrammen g dabei qualitativen Aufschluss 
über die Kristallstruktur der Probe, da die Positionen und Intensitätsverhältnis spezifisch 
für Material und Phase sind.  
Je nach Art der zu untersuchenden Probe kann mit verschiedenen Geometrien gearbeitet 
werden; für Bulkproben wird dabei meist die sogenannte Bragg-Brentano oder auch Re-
flexionsgeometrie genutzt, wobei der Röntgenstrahl von der Probenoberfläche reflektiert 
wird und anschließend auf den Detektor trifft. Für Untersuchungen an Pulvern wird die 
Debye-Scherrer- bzw. Transmissionsgeometrie verwendet, wobei das Probenmaterial in 
eine Glaskapillare eingeschlossen und durchstrahlt wird. 
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Beugungsdaten aus Pulvermessungen können weiterhin über die sogenannte Rietveld-
Verfeinerung verarbeitet werden, bei der ein theoretisches Modellprofil mathematisch so 
angepasst wird, dass es schließlich den Experimentaldaten entspricht. Die Verfeinerung 
gibt Aufschluss über probenspezifische Parameter wie deren quantitative Phasenzusam-
mensetzung, Spannungen und Vorzugsorientierung der Kristallite [136,137].  
 
3.6 Messung thermoelektrischer Eigenschaften und Dichte 
Die thermoelektrischen Eigenschaften eines Materials ergeben sich aus den beiden Leit-
fähigkeiten σ und κ sowie dem Seebeck-Koeffizienten S, aus deren Zusammenspiel der 
Gütefaktor zT folgt (vgl. Formel 1). Sämtliche Eigenschaften werden in der Regel an ver-
dichteten Festkörpern gemessen, wobei je nach Eigenschaft unterschiedliche Methoden 
angewandt werden. 
Die elektrische Leitfähigkeit σ wird über die sogenannte van-der-Pauw-Methode gemes-
sen, bei welcher der zu messende Festkörper mit zwei gegenüberliegenden Kontakt-
punktpaaren versehen wird. Am ersten Paar wird in Folge ein definierter Strom angelegt, 
während am gegenüberliegenden Paar die abfallende Spannung gemessen wird. Aus die-
ser lässt sich mithilfe der bekannten Schichtdicke des Körpers der spezifische Widerstand 
ρ bzw. dessen Inverse σ bestimmen. Mit dem gleichen Aufbau lässt sich weiterhin der 
Hall-Koeffizient AH bestimmen, aus dem sich wiederum die Ladungsträgerkonzentration 
und -beweglichkeit ableiten lassen [138]. 
Im Falle des Seebeck-Koeffizienten S wird in der Regel der gleiche Aufbau wie für σ ver-
wendet und die Eigenschaften parallel gemessen. Für S wird dabei ein definierter Tempe-
raturgradient über ein Heiz- und Kühlelement an das Material angelegt und die abfallende 
Potenzialdifferenz über senkrecht zur Pressrichtung angebrachte Thermoelemente be-
stimmt. Soll der Seebeck-Koeffizient in Abhängigkeit von der Temperatur bestimmt wer-
den, wird bei der Messung der anliegende Gradient konstant gehalten, während die Um-
gebungstemperatur variiert wird [6,13]. 
Die thermische Leitfähigkeit κ wird zumeist nicht direkt gemessen, da eine genaue Be-
stimmung bei erhöhten Temperaturen aufgrund der Strahlungsverluste oft nicht hinrei-
chend genau möglich ist [6,13]. Stattdessen kann sie aus der Temperaturleitfähigkeit oder 
auch Wärmediffusivität a bestimmt werden, die sich direkt messen lässt und über Dichte 
ρ und spezifische Wärmekapazität Cp in κ überführt werden kann: 
 
𝜅 =  𝜌(𝑇) ∙ 𝐶𝑝(𝑇) ∙ 𝑎(𝑇)   (16) 
 
Zur Messung von a wird nach aktuellem Stand eine sogenannte Laserflash-Apparatur ver-
wendet. Die zu messende Probe wird dabei parallel zur Pressrichtung mit einem gepuls-
ten Laser bestrahlt, während ein Infrarotsensor auf der gegenüberliegenden Seite die 
Temperaturschwankungen im Material registriert. Die erreichten Temperaturspitzen 
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werden schließlich in Relation mit der Temperatur des steady state einer kontinuierlichen 
Erwärmung gesetzt, woraus sich a ergibt [6,13,139,140]. 
Die in Tabelle 1 angegebenen, absoluten Dichten wurden archimedisch ermittelt (ISO 
5018:1983), wobei Ethanol als Tauchmedium genutzt wurde. 
 
3.7 Geräte und Programme 
Die Strukturanalysen im TEM und STEM wurden an vier verschiedenen Geräten durchge-
führt, die im Folgenden aufgeführt sind. Wurden die Messungen extern durchgeführt, ist 
dies entsprechend vermerkt. 
- FEI Tecnai F30 G² STwin mit Feldemissionskathode (FEG) bei 300 kV und sphäri-
schem Aberrationskoeffizienten Cs = 1.2 mm. STEM-EDX-Messungen wurden mit ei-
nem HAADF- und EDAX Si/Li-Detektor durchgeführt. In situ Heiz- und Kühlexperi-
mente erfolgten über einen Gatan Heizhalter, Modell 652 bis 743 K sowie einen Gatan 
Kühlhalter, Modell 613, bei 95 K. 
- JEOL JEM-2100 mit LaB6-Kathode bei 200 kV und Cs = 1.5 mm; STEM-EDX-Messungen 
wurden mit HAADF- und Oxford Instruments X-MaxN-Detektor durchgeführt. 
- JEOL NEOARM200F mit ColdFEG bei 30 kV-200 kV und elektronenstrahlseitiger Cs-
Aberrationskorrektur. Die Messungen wurden von P. Wachsmuth am Naturwissen-
schaftlichen und Medizinischen Institut der Universität Tübingen NMI in Reutlingen 
durchgeführt. 
- Philips CM 30 ST mit LaB6-Kathode bei 300 kV und Cs = 1.15 mm; die Messungen er-
folgten durch V. Duppel am Max-Planck-Institut für Festkörperforschung in Stuttgart. 
- Thermo Fisher Scientific Themis Z mit FEG bei 200 kV und elektronenstrahlseitiger 
Cs-Aberrationskorrektur. Die Messungen wurden von A. Meingast bei Thermo Fisher 
Scientific in Eindhoven durchgeführt.  
Hochauflösungs- und Beugungsbilder wurden über Digital Micrograph von Gatan ausge-
wertet, wobei zusätzliche Skripte und Plugins [141,142] genutzt wurden. Vergleichende Si-
mulationen wurden mit jems von Pierre Stadelmann [143] erstellt. Die Analyse von STEM- 
und EDX-Daten erfolgte über FEI TIA und Oxford Instruments AZTec.  
Topografische Abbildungen und Stöchiometrieanalysen im REM-EDX wurden im Zentrum 
für Materialanalytik, CAU Kiel, von C. Szillus und N. Kohlmann durchgeführt, wobei ein 
Zeiss Gemini Ultra 55 Plus mit einem Oxford Instruments SD-Detektor benutzt wurde. Die 
Auswertung der Daten erfolgte über AZTec. 
Strukturanalysen in der Röntgenbeugung (XRD) wurden im Institut für Anorganische 
Chemie, CAU Kiel, von A.-L. Hansen und M. Poschmann durchgeführt. Hierbei kamen fol-
gende Geräte zum Einsatz: 
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PANalytical X’pert Pro MPD mit CuKα-Strahlung und PIXcel 1D-Detektor in Bragg-
Brentano-Geometrie für Messungen der Probenpresslinge. 
PANalytical Empyrean MPD mit CuKα-Strahlung und Fokussierspiegel in Debye-Scherrer-
Geometrie für Pulverdiffraktometrie in 0.3 mm Glaskapillaren.  
Die erhaltenen Daten wurden über die Rietveld-Methode [137] im Institut für Anorganische 
Chemie von M. Poschmann verfeinert. Dabei wurden die Programme Topas v6 [144] sowie 
jedit [145] benutzt; als Ausgangspunkt für die Verfeinerungen dienten Literaturdaten der 
jeweils untersuchten Materialien [95,146]. 
Thermoelektrische Messungen erfolgten im Fraunhofer Institut für Physikalische Mess-
technik IPM durch D. Groeneveld. Für die elektrische Leitfähigkeit und den Seebeck-Ko-
effizienten wurde ein vom Institut entwickelter Messstand verwendet, während die Tem-
peraturleitfähigkeit über ein Netzsch LFA 457 MicroFlash gemessen wurde.  
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4 Binäre Chromsulfide 
Im folgenden Kapitel werden die Erkenntnisse zu verschiedenen Aspekten der binären 
Chromsulfide Cr2S3 und Cr3S4 vorgestellt. Hierbei wird zunächst der Etablierungs- und 
Entwicklungsprozess einer geeigneten Sintermethode beschrieben, wobei besonderes 
Augenmerk auf den makro- wie mikroskopischen Faktoren liegt. Ein weiteres Unterkapi-
tel führt die strukturellen Unterschiede der zwei möglichen Polytypen des Cr2S3 aus, wäh-
rend zum Abschluss ein Einblick in die Effekte von Substitutionen im Kationen- sowie An-
ionengitter durch verschiedene Fremdatomtypen gegeben wird. Es folgt ein kurzes Kapi-
tel zu Cr3S4, das im Rahmen der vorliegenden Arbeit jedoch nur marginal untersucht 
wurde. 
 
4.1 Optimierung der Sinterparameter 
Zu Beginn des vorgestellten Forschungsprojekts stand die Etablierung einer geeigneten 
Kompaktierungsmethode für Cr2S3 und darauf aufbauende Verbindungen, bei der zwei 
wesentliche Punkte im Vordergrund standen: Das Erreichen einer hohen, relativen Dichte 
< 95 %, um mechanische Stabilität sowie verlässliche, elektrische Messungen gewährleis-
ten zu können [80], sowie der Erhalt der thermoelektrisch günstigeren Gleichgewichts-
phase R3̅. Vorstudien [80,81,94,98] hatten nach der FAST-Kompaktierung von Cr2S3 zumeist 
den P3̅1c-Polytypen beobachtet und die Umwandlung schließlich auf einen Verlust von 
Schwefel während des Prozesses zurückgeführt [98]. Die hier durchgeführten Versuche 
wurden deshalb mit einem optimierten Sinterprogramm gefahren, bei dem auf eine äu-
ßerst schnelle Heizrate von 100 K∙m-1 eine Haltezeit von lediglich 5 min auf eine redu-
zierte Sintertemperatur von maximal 1248 K folgte; in vorherigen Studien waren 30 min 
bei bis zu 1398 K [98] angewendet worden. Der im Rohpulver enthaltene Schwefel wurde 
somit nur kurzzeitig oberhalb seiner Siedetemperatur von 718 K [147] gehalten, wodurch 
der Verlust deutlich reduziert werden konnte. Da sich in den Studien keine Angaben zum 
Sinterdruck fanden, wurde das Programm zunächst mit für die FAST-Methode üblichen 
Graphitwerkzeugen und einen Druck von 71 MPa erprobt, wobei ein Temperaturbereich 
von 998 K - 1298 K abgedeckt wurde. Es zeigte sich, dass die eingestellten 71 MPa nicht 
zu einer ausreichende Kompaktierung führten, diese allerdings auch die maximale Bruch-
festigkeit des Graphits darstellten. Versuche mit Sinteradditiven sowie einer Isolierung 
des Rohpulvers zum besseren Durchfluss des Sinterstroms zeigten keine Verbesserung 
der Kompaktierung, sodass in Folge auf keramische Sinterwerkzeuge aus Titan-Zirkon-
Molybdän (TZM) gewechselt wurde. Dies ließ eine Erhöhung des Drucks auf bis zu 
395 MPa zu, womit die Dichte der resultierenden Presslinge deutlich verbessert werden 
konnte. 
Abbildung 7 zeigt den Verlauf der Methodenentwicklung anhand topografischer REM-Un-
tersuchungen, in denen die Ergebnisse von Graphit- und TZM-Werkzeugen in jeweils glei-
chen Temperaturbereichen gezeigt sind. Die dazugehörigen Dichten und thermoelektri-
schen Kenngrößen finden sich in Tabelle 1. 
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Abbildung 7: Verlauf der Sintermethodenentwicklung anhand verschiedener REM-Oberflächenabbildungen. 
Während bei a) und b) jeweils Graphitwerkzeug mit 71 MPa und 998 K bzw. 1298 K zum Einsatz kam, wurden 
bei c) und d) jeweils TZM-Werkzeuge mit 395 MPa und 998 K bzw. 1248 K verwendet.  
Betrachtet man zunächst die Oberflächen der Graphit-kompaktierten Presslinge in Abbil-
dung 7 a und b, wird die unzureichende Verdichtung schnell deutlich: Bei niedriger Tem-
peratur von 998 K zeigt sich die Oberfläche mehr als loser Zusammenhang von Partikeln 
denn als kompakter Körper; die Partikelgröße variiert stark und es lassen sich makrosko-
pische Zwischen- und Hohlräume erkennen. Eine Kompaktierung erfolgte lediglich lokal, 
sodass sich einzelne, dichte Partikel wie der in der Mitte gezeigte innerhalb von vielen 
kleineren, losen anfanden. Eine Erhöhung der Temperatur auf 1298 K führte dabei zu ei-
ner Verdichtung der Hohlräume auf kleinere Poren, einzelne Partikel waren jedoch wie 
zuvor deutlich erkennbar. Zieht man die ermittelten Dichten aus Tabelle 1 hinzu, erschei-
nen diese zwar in Relation zu den anderen als durchaus möglich, da sie die niedrigsten 
der Reihe darstellen und deutlich unter den angestrebten 95 % relativer Dichte liegen. In 
Hinblick auf ihr makroskopisches Erscheinungsbild sowie die Tatsache, dass die Press-
linge bereits bei leichter Handhabung zu brechen begannen, wirken relative Dichten über 
90 % jedoch unwahrscheinlich. Erklären lässt sich dies dadurch, dass die Dichten archi-
medisch ermittelt wurden und das Verfahren sensibel auf Poren und Gaseinschlüsse der 
Proben reagiert. Diese verändern den Auftrieb und führen somit zu höheren Ergebnissen; 
die bei den Dichtemessungen häufig beobachteten Gasblasen bestätigten die Vermutung. 
Es ist daher von tatsächlichen Dichten unterhalb der gezeigten Werte auszugehen, die sich 
jedoch mit den vorhandenen Methoden nicht genauer bestimmen ließen. 
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Tabelle 1: Sinterparameter und resultierende Eigenschaften verschiedener, mit Graphit- und TZM-Werkzeugen 
















Graphit 998 71 3,58 91,15 - - (-591,7) 
 1298 71 3,68 93,89 - - (-266,8) 
TZM 998 395 3,75 95,70 0,06 2,00 -581,34 
 1248 395 3,91 99,82 1,42 2,86 -460,45 
 
Die mit dem Umstieg auf TZM-Werkzeug einhergehende, deutliche Verbesserung der 
Kompaktierung zeigt sich sowohl in der Topografie als auch den Dichten der resultieren-
den Presslinge: So ist bereits bei niedriger Temperatur von 998 K in Abbildung 7 c) eine 
deutlich dichtere Oberfläche zu erkennen, in der einzelne Partikel nicht mehr unter-
scheidbar sind und sich ein gleichmäßiger, wenn auch leicht poröser Körper gebildet hat. 
Die ermittelte, relative Dichte von 95,7 % erscheint unter diesen Aspekten als durchaus 
plausibel. Nach Erhöhung der Temperatur auf 1248 K, 1298 K wie zuvor beim Graphit er-
schienen in Anbetracht des Ergebnisses unnötig, zeigte sich die Oberfläche des Presslings 
als gänzlich glatt und homogen. Frei von Poren oder anderen, strukturellen Unreinheiten 
spiegelt sich dies auch in der relativen Dichte wider, die dem Literaturwert von 
3,920 g∙cm-3 [19,35] äußerst nahe kommt. Eine Reduzierung der Temperatur auf 1148 
K führte zu nahezu identischen Ergebnissen [35], weshalb diese in Verbindung mit 
395 MPa als Standard für folgende Kompaktierungen verwendet wurden. 
Ein Vergleich der in Tabelle 1 angeführten, thermoelektrischen Kenngrößen lässt sich in-
des nur innerhalb der TZM-Presslinge anstellen, da sinnvolle Messungen der elektrischen 
Eigenschaften aufgrund der Porosität der Graphit-Presslinge schlichtweg nicht möglich 
waren. Im Falle der elektrischen Leitfähigkeit erhöhen Poren den Widerstand des zu mes-
senden Festkörpers, woraus bei einem Material mit intrinsischer, geringer Leitfähigkeit 
wie Cr2S3 konstante Ergebnisse nahe null folgten. Messungen der thermischen Leitfähig-
keit werden durch die Anwesenheit von Poren verfälscht, da diese die Bewegung von Pho-
nonen signifikant erschweren und zudem die Leitfähigkeitskomponente der eingeschlos-
senen Gase mitgemessen wird, die im Verhältnis zum Festkörper deutlich geringer aus-
fällt [78,83–85]. Für den bei 998 K kompaktierten Pressling konnten eine niedrige elektrische 
Leitfähigkeit von 0,06 S∙cm-1 sowie ein hoher Seebeck-Koeffizient von -581,34 µV∙K-1 er-
mittelt werden. Die geringe Leitfähigkeit ist dabei auf die verbliebene Porosität zurück-
zuführen, durch die die Bewegung von Elektronen eingeschränkt wird, während sich der 
hohe Seebeck-Koeffizient aus der Antiproportionalität zur Leitfähigkeit ergibt. Bei höhe-
rer Sintertemperatur und, damit einhergehend, einer deutlichen Erhöhung der Dichte, 
konnte die elektrische Leitfähigkeit auf 1,42 S∙cm-1 gesteigert werden, während der See-
beck-Koeffizient auf -581,34 µV∙K-1 abnahm. Die thermische Leitfähigkeit wiederum 
zeigte einen entgegengesetzten Verlauf; hierbei standen sich 2,00 W∙m-1∙K-1 im Falle des 
poröseren Presslings bei niedriger Sintertemperatur und 2,86 W∙m-1∙K-1 bei höherer Ver-
dichtung und Temperatur gegenüber. Wie bereits in Kapitel 2.1.5 beschrieben, kann eine 
geringe Porosität förderlich für eine niedrige thermische Leitfähigkeit sein, welche jedoch 
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auf Kosten der elektrischen Leitfähigkeit erreicht wird. Im Vergleich zu Vorstudienergeb-
nissen von Maignan et al. bewegte sich die thermische Leitfähigkeit auf etwa gleichem 
Niveau, während die dort bestimmten Seebeck-Koeffizienten von -290 µV∙K-1 für die R3̅- 
sowie -75 µV∙K-1 für die P3̅1c-Phase deutlich übertroffen werden [98]. Die elektrische Leit-
fähigkeit fällt hingegen schlechter aus, insbesondere im Vergleich zur P3̅1c-Phase. Maig-
nan et al. führen allerdings an, dass die hohe elektrische Leitfähigkeit in erster Linie auf 
den erhöhten, relativen Chromanteil infolge des Schwefelverlustes zurückzuführen 
ist [98], der in den hier gezeigten Versuchen nach Möglichkeit minimiert wurde. 
Ob der berichtete Schwefelverlust tatsächlich minimiert und die rhomboedrische Phase 
trotz der hohen Drücke der TZM-Werkzeuge erhalten werden konnte, wurde über kom-
binierte REM-EDX sowie TEM-Studien untersucht. Erstere wurden dabei auf den Oberflä-
chen der bereits gezeigten Presslinge durchgeführt, während für die TEM-Untersuchun-
gen Pulverproben benutzt wurden. Die Ergebnisse der stöchiometrischen Untersuchun-
gen sind in Tabelle 2 dargestellt: 
Tabelle 2: Zusammensetzung verschiedener Presslingoberflächen, ermittelt über REM-EDX. Die Quantifizie-
rung erfolgte unter Ausschluss vorhandener C-Verunreinigungen und stellt die Mittelwerte von 5 (Graphit) 
bzw. 10 (TZM) Messpunkten dar; die Varianzen der Mittelung sind in Klammern als Abweichung von der letzten 
Stelle angegeben. 
Sinterdruck [MPa] T [K] Cr [at%] S [at%] 
71 (Graphit) 998 40(1) 60(1) 
71 (Graphit) 1198 39(1) 61(1) 
395 (TZM) 998 41(2) 59(2) 
395 (TZM) 1248 40(2) 60(2) 
 
Es zeigt sich, dass das angestrebte Cr-S-Verhältnis von 40:60 at% für sämtliche untersuch-
ten Proben erhalten werden konnte - sowohl bei hohen als auch bei niedrigen Drücken 
waren äußerst geringe Abweichungen festzustellen, die sich im niedrigen, einstelligen 
Prozentbereich bewegten. Bei Untersuchungen von Presslingoberflächen ist dabei zu be-
achten, dass deren Zusammensetzung durchaus von der des Bulk-Festkörpers abweichen 
kann, da sich an den Oberflächen durch den direkten Stempelkontakt andere Bedingun-
gen als im Bulk-Festkörper ergeben. Auch wenn ein direkter Vergleich zwischen REM-
EDX (Oberfläche) sowie TEM-EDX (Bulk) für die in diesem Kapitel gezeigten Proben nicht 
durchgeführt wurde, konnte eine Gegenüberstellung substituierter Cr2S3-Presslinge in 
Kapitel 4.3 keine signifikanten Unterschiede der beiden Methoden aufzeigen (vgl. Tabelle 
3), weswegen auch hier eine hinreichende Genauigkeit der Ergebnisse angenommen wer-
den kann. 
Hinsichtlich der angestrebten R3̅-Phase konnten in strukturellen TEM-Untersuchungen 
belegt werden, dass diese ebenfalls sowohl für Graphit- als auch TZM-Kompaktierungen 
erhalten werden konnte. Exemplarische Beugungsbilder zu beiden Werkzeugtypen sind 
in Abbildung 8 dargestellt, wobei mit nahezu identischen Temperaturen gesintert wurde: 
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Abbildung 8: Experimentelle und simulierte [19,143] Beugungsmuster von gesintertem Cr2S3 in Zonenachse [001]. 
Die Kompaktierung der in a) abgebildeten Probe erfolgte mit Graphitwerkzeug bei 1198K und 71 MPa, wäh-
rend im Falle von b) TZM-Werkzeug bei 1248 K und 395 MPa verwendet wurde. Beide Fälle entsprechen im 
Grundsatz der angestrebten R3̅-Phase; Bestrahlung im Mikroskop führte zum Auftreten von Zwischenreflexen 
(Kreise), die auf eine beginnende Umwandlung in P3̅1c hindeuten. 
Auch im Vergleich zu Simulationen (vgl. Abbildung 8, rechts) zeigen sich keine signifikan-
ten Abweichungen. Weiterhin decken sich die Ergebnisse mit denen parallel durchgeführ-
ter Röntgenbeugungsanalysen, in denen sich die dargestellten Proben ebenfalls als reine, 
rhomboedrische Phasen zeigten [35].  
Bei längerer Elektronenbestrahlung fiel auf, dass in (3̅30)* und (030)* Zwischenreflexe 
entstanden und eine Verdreifachung des jeweiligen d-Werts auftrat (s. grüne Kreise in 
Abbildung 8), die entstandene Struktur konnte der P3̅1c-Phase zugeordnet werden [19,98]. 
Die elektronenstrahlinduzierte Phasenumwandlung trat zumeist nach wenigen Sekunden 
und in nahezu jeder untersuchten Probe auf, weshalb ihr im folgenden Kapitel 4.2 eine 
ausführliche Betrachtung zukommt. Es ist jedoch festzuhalten, dass die kompaktierten 
Sulfide trotz unterschiedlicher Sinterwerkzeuge und -parameter als homogene Gleichge-
wichtsphase auftraten und eventuelle Umwandlungen erst während der Untersuchungen 
entstanden. 
Vor dem Wechsel auf TZM-Presswerkzeuge wurde der Versuch unternommen, die Kom-
paktierung der Cr2S3-Presslinge durch deren thermische und elektrische Isolation zu ver-
bessern. Da die Leitfähigkeit des Graphitwerkzeugs höher als die des Probenmaterials 
ausfiel, verlief der Stromfluss während des Sintervorgangs durch das Werkzeug, wodurch 
das Material von außen erhitzt wurde und sich somit ein Temperaturgradient zur Mitte 
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hin bildete. Unter Anwendung einer Methode von Chennoufi et al. [148] wurde das Rohpul-
ver versuchsweise in Glimmerfolie eingeschlossen und somit thermisch wie elektrisch 
von den Werkzeugen isoliert; dem Sinterstrom blieb der Theorie nach somit einzig der 
Weg durch das Pulver hindurch. 
Der Versuch verlief anders als in der Methodenstudie gezeigt, wie sich anhand des Sinter-
diagramms erkennen lässt (vgl. Anhang I). Im Gegensatz zur angestrebten, graduellen Er-
wärmung zeigte sich für einen Zeitraum von 40 s eine schlagartige Temperaturspitze von 
1498 K, die mit einer instantanen Kompression des Pulvers einherging und das Gerät aus 
Sicherheitsgründen abschalten ließ. Der Effekt konnte bei zwei Glimmer-isolierten Press-
versuchen beobachtet werden, in deren Folge die Presslinge zerbrachen. Die Bruchkanten 
beider Presslinge sind in Abbildung 9 dargestellt, eine Detailbetrachtung des Presslings 
in Teilbild a ist zudem in Anhang II gegeben. 
 
Abbildung 9: REM-Aufnahmen zweier, während der Sinterung durch Überschläge beschädigte Presslinge von 
Cr2S3 im Querschnitt. Die Rohpulver waren zuvor über Glimmerfolie von der Graphit-Pressmatrize isoliert wor-
den, um einen Stromfluss durch das Pulver hindurch zu forcieren. 
In beiden Fällen konnten die Presslinge lediglich in Fragmenten geborgen werden, deren 
Bruchflächen jedoch einen detaillierten Blick auf die jeweiligen Querschnitte ermöglich-
ten. Beiden Presslingen ist gemein, dass ein Teil des Materialvolumens fehlte und die je-
weiligen Stellen bereits mit bloßem Auge eine starke, schwarze Verfärbung zeigten. An 
den Stellen der Volumenverluste zeigten sich wiederum ungewöhnlich glatte Flächen, die 
sich deutlich von der restlichen Struktur des Materials unterschieden, unabhängig von 
der Orientierung der angrenzenden Körner verliefen und von makroskopischen Rissen 
durchzogen waren. Im in Abbildung 9a gezeigten Pressling wurde dabei ein Teil der Probe 
gänzlich herausgelöst und hinterließ ein Loch ca. 1 mm im Durchmesser, während der 
Verlust in Bildteil b deutlich geringer ausfiel und die Mitte als runder Partikel zurückblieb. 
Eine genauere Betrachtung dieses Rückstands zeigt zudem, dass die Glättung des Materi-
als nur auf sehr kleiner Reichweite stattfand; die im Bruch zu erkennende, ursprüngliche 
Kornstruktur scheint am unteren Ende wie durch einen glatten Film bedeckt, dessen Di-
cke sich im oberen Nanometerbereich bewegt.  
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Eine Auswertung des Sinterdiagramms legt nahe, dass während des isolierten Sinterver-
suchs ein Überschlag von einem Stempel zum anderen auftrat, der die kurzzeitige Tem-
peraturspitze erzeugte und Teile der Presslinge in einem Pfad aufschmolz. Offenbar hatte 
sich durch die geringe Leitfähigkeit des Cr2S3 und den kontinuierlichen Stromfluss eine 
Ladung auf den Graphitstempeln aufgebaut, da der Strom nicht durch das Material fließen 
konnte. Folglich wurde dieses mangels Stromfluss nicht erwärmt, bis die Ladung schließ-
lich kritisch wurde und der Überschlag auftrat. Die ruckartige Kompression ließe sich da-
bei auf die durch den Überschlag verursachten, mechanischen Schäden sowie die in Ab-
bildung 9 zu erkennenden Volumenverluste zurückführen.  
Hinsichtlich dieser erscheinen zwei Szenarien denkbar: So könnte eine tendenziell besser 
leitfähige Kontaktstelle zwischen Stempel und Pressling, wie etwa ein singulär dichtes 
Korn in Abbildung 7a, Mitte, zu einer lokalen Erwärmung geführt haben. Diese würde sich 
fortsetzen und schließlich zu begrenzten, im Vergleich deutlich wärmeren Volumina füh-
ren. In Folge des Überschlags könnten sich diese bis hin zum Schmelzpunkt erwärmt, als 
Schmelze gelöst und durch das rasche Abkühlen nach der Abschaltung als Volumen sepa-
riert haben. Zwar spräche die zur Probenmitte hin verjüngte Form des Schadens in Abbil-
dung 9a durchaus für dieses Szenario, wobei der propagierenden Erwärmung wiederum 
die Tatsache entgegensteht, dass die elektrische Leitfähigkeit des Cr2S3 mit steigender 
Temperatur abnimmt [98] und sich demzufolge der heizende Stromfluss in wärmeren Be-
reichen verringern müsste. Den zweiten, möglichen Fall stellt ein lokal erhöhter Strom-
fluss über sogenannte Perkolationspfade dar, bei denen dieser entlang einer Kette aus ten-
denziell dichteren und somit leitfähigeren Partikeln verläuft. Im Falle eines Überschlags 
könnte der Energieeintrag der Stromspitze ausreichen, um kleine Materialvolumina ent-
lang des Überschlagpfads zu schmelzen bzw. zu sublimieren, wodurch ebenfalls ein loka-
ler Verlust von Volumen entstünde und die Flächen durch die Schmelze geglättet würden. 
Das geschmolzene bis sublimierte Volumen würde aufgrund der kurzen Zeit in diesem 
Fall gering ausfallen; eine Erscheinung wie in Abbildung 9b ließe sich jedoch durchaus 
damit erklären. Derartige Phänomene in porösen Sinterkörpern sind literaturbe-
kannt [149,150], eine abschließende Bewertung erscheint jedoch aufgrund der geringen Da-
tenlage schwierig.  
Insgesamt konnte gezeigt werden, dass sich mithilfe der keramischen TZM-Werkzeuge 
eine wirkungsvolle, verlässliche Sintermethode für Cr2S3 etablieren ließ, die in nachfol-
genden Studien auch für andere Chromsulfide adaptiert werden konnte. Durch die 
schnelle Heizrate und reduzierten Temperaturen konnte der Verlust von Schwefel nach-
weislich auf ein absolutes Minimum reduziert werden, ebenso wurde die Gleichgewichts-
phase R3̅ in allen Temperatur- und Druckbereichen erhalten. 
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4.2 Strukturelle Untersuchung der möglichen Phasen R3̅ und P3̅1c 
Wie bereits in Kapitel 2.2.1 im Modell beschrieben, kristallisiert Cr2S3 in zwei möglichen 
Polytypen, der rhomboedrischen R3̅- (rho) sowie der primitiv-trigonalen P3̅1c-Phase 
(tri), wobei erstere die Gleichgewichtsphase darstellt. Diese konnte sowohl in den synthe-
tisierten Rohpulvern als auch den unter optimierten Parametern durchweg beobachtet 
werden, auch Substitutionen im Kationen- wie Anionengitter (s. Kapitel 4.3 und 4.4) än-
derten diese nicht.  
Wurde das Material in Gleichgewichtsphase allerdings im TEM mit Elektronen bestrahlt, 
zeigte sich innerhalb weniger Sekunden eine permanente Änderung hin zur P3̅1c, die sich 
durch das Verschwinden von Überstrukturreflexen äußerte. Abbildung 10 zeigt eine sol-
che Umwandlung im HRTEM, bei der zum Aufnahmezeitpunkt beide Phasen im Material 
koexistierten: Während im Bereich I noch die Gleichgewichtsphase vorhanden ist, wurde 
die Umwandlung in Bereich II bereits vollzogen. 
 
Abbildung 10: Phasenumwandlung des Cr2S3 in HRTEM (links), sowie FFT und dazugehörigen Simulationen 
(rechts) [19,143]. Bereich I stellt dabei die R3̅- und Bereich II die P3̅1c-Phase dar; beide sind in der Mitte jeweils 
vergrößert dargestellt und mit HRTEM-Simulationen der erwarteten Strukturen versehen. Diese entsprechen 
bei I) einer theoretischen Dicke von 65 nm sowie bei II) 123 nm, der Defokus beträgt in beiden Fällen 78,6 nm. 
Die FFT der R3̅-Phase konnte der Zonenachse [211] zugeordnet werden, welche bei rhomboedrischer Aufstel-
lung der [2̅23̅] der umgewandelten Phase entspricht. Die Aufnahme entstand an einer konventionell präpa-
rierten Probe des Cr1.9Sn0.1S3, welches sich bezüglich der Phasenbildung analog zur Grundverbindung verhält.  
Bereich I der Ursprungs- bzw. Gleichgewichtsphase im linken, unteren Teil der Probe ist 
dabei von einer Überstruktur geprägt, die sich deutlich in der Vergrößerung in Abbildung 
10, Mitte erkennen lässt. Diese verschwindet im Laufe der Umwandlung zur primitiv-tri-
gonalen Phase, deren Struktur deutlich kontrastärmer und homogener erscheint. In der 
FFT zeigt sich diese durch eine Verdreifachung der Reflexe in [1̅02]* und [01̅1]*, die wie-
derum im Zuge der Transformation verblassen und lediglich als Punkte leicht erhöhter, 
lokaler Intensität zurückbleiben. Es zeigte sich generell, dass die Umwandlung nie unter 
vollständiger Auslöschung der Reflexe stattfand, sondern stets ein Rest an Intensität auf 
den Ursprungspositionen zurückblieb.  
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Der Übergang lässt sich unter Berücksichtigung der gezeigten Aufstellungen (vgl. Kapitel 
2.2.1, Abbildung 3) nicht direkt in eine systematische Beziehung setzen, auch wenn dies 
theoretisch möglich wäre [151]. Da die Symmetrieoperationen (z. B. eine Verdreifachung 
der c-Achse von P3̅1c nach R3̅c) jedoch nicht hinreichend erfüllt sind, können beide Pha-
sen als polytypische Stapelvarianten angenommen werden. 
 
𝑃3̅1𝑐    
𝑘3 (2𝑎+𝑏,−𝑎+𝑏,3𝑐)
→                  𝑅3̅𝑐    
𝑡2
→     𝑅3̅    (17) 
 
Hierbei erfolgt zunächst eine klassengleiche Transformation von P3̅1c nach R3̅c, wobei 
auch die in Kapitel 2.2.1, Abbildung 3 zu sehende Verlängerung der c-Achse stattfindet. 
Durch eine translationsgleiche Transformation von R3̅c und die Eliminierung der Spiegel-
symmetrie wird schließlich die Gleichgewichtsphase R3̅ erreicht [151]. In Hinblick auf die 
experimentellen Bilder in Abbildung 10 ergibt sich hieraus, dass die Zonenachse bei glei-
cher, rhomboedrischer Aufstellung des Systems nicht konstant bleibt und der [211] in R3̅ 
nach der Umwandlung die [2̅23̅] in P3̅1c gegenübersteht. 
Die Umwandlung der Phase lässt sich durch das Zusammenspiel der geschichteten Kris-
tallstruktur mit dem Energieeintrag durch den Elektronenstrahl erklären: Während die 
strukturbildenden, vollbesetzten CrS2-Schichten in ihrem Aufbau fest sind, besitzen die 
Cr2+-Kationen der Defektschichten keine festen Positionen und sind somit innerhalb der 
Schichten mobil. Wird nun extrinsisch Energie ins System eingetragen, gewinnen die Ka-
tionen an Mobilität und können schließlich ihre Positionen innerhalb der jeweiligen 
Schicht ändern. Hierbei kann sowohl eine komplette Unordnung der Besetzung stattfin-
den, bei der es zum Phasenwechsel kommt; eine lokale bis kurzreichweitige Umordnung 
der Kationen ist jedoch ebenfalls möglich, wodurch das in allen hier untersuchten Verbin-
dungen vorhandene Phänomen der diffusen Streuung zu beobachten ist [27,35,36]. 
Ein exemplarisches Beispiel für diffuse Streuung ist in Abbildung 11 gezeigt, wobei Mate-
rial und Zonenachsen mit denen in Abbildung 10 identisch sind. Im Experimentalbild der 
R3̅ in [211] sind dabei zunächst die unabgeschwächten Reflexe der Überstruktur zu er-
kennen; es zeigt sich allerdings ebenfalls eine diffuse Verbindung dieser Reflexe (s. grüne 
Linien) durch eine lokal erhöhte, diffuse Intensitätserhöhung. Diese verstärkt sich im 
Zuge der Umwandlung zur P3̅1c in [2̅23̅], bei der die Streuung deutlich an Intensität ge-
winnt und in einer gezackten Linienform entlang der Positionen der nun verblassten 
Überstrukturreflexe verläuft. Weiterhin sind an diesen Positionen lokale Intensitätsma-
xima zu erkennen (s. grüne Kreise), die ein Indiz für lokale Nahordnungen der Kationen 
wie auch Restintensitäten der Gleichgewichtsphase darstellen können. 
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Abbildung 11: Elektronenbeugungsabbildungen von Cr1.9Sn0.1S3 mit diffuser Streuung, dargestellt in Zonen-
achse [211] der rhomboedrischen Gleichgewichtsphase sowie in Zonenachse [2̅23̅] nach der Umwandlung ins 
Primitiv-Trigonale. Auf der rechten Seite sind beiden Phasen die jeweiligen Simulationen gegenüberge-
stellt [95,143]. Grundlage der Grafik sind experimentelle Daten, deren Kontrast zur Anschaulichkeit nichtlinear 
erhöht wurde. 
Diffuse Streuung entsteht im Zusammenhang mit dem Ordnung- zu Unordnungsübergang 
eines Systems (engl. order-disorder transition) [152], der wie hier beobachtet durch eine 
extrinsisch herbeigeführte Phasenumwandlung erfolgen kann. Während ein System mit 
scharfen Beugungsreflexen der Überstrukturpositionen den Ordnungszustand darstellt 
und diesem der Unordnungszustand ohne ebendiese Reflexe gegenübersteht, repräsen-
tiert die diffuse Streuung ein teilgeordnetes System – ihr Auftreten ist dabei im Falle des 
Cr2S3 eng mit der bereits beschriebenen Mobilität der Cr2+-Kationen verbunden. Neben 
der komplett statistischen Besetzung der Defektschichtpositionen besteht die Möglich-
keit, dass sich bewegliche Kationen und unbesetzte Leerstellen lokal bis kurzreichweitig 
ordnen und somit einen energetisch günstigeren Zustand erreichen können. Dies ge-
schieht dabei über die Bildung von Dimeren aus jeweils ungeordneten Kationen oder 
Leerstellen. 
Durch die Bildung der Dimere entstehen an deren Positionen wiederum lokale Span-
nungszustände, die sich experimentell als diffuse Streuungsintensitäten darstellen. Neben 
der kurzreichweitigen Ordnung im global ungeordneten System ist es zudem möglich, 
dass die Ordnung des Ursprungszustands bzw. der Ursprungsphase in Teilen erhalten 
wird – da die erzeugten Zustände somit mit dieser verbunden sind, äußert sich die Teil-
ordnung durch Intensitätsmaxima innerhalb der diffusen Streuungsmuster, die sich auf 
Positionen des Ursprungszustands befinden [152–154].  
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Eine mögliche Korrelation der Phasenübergänge und Ordnungsphänomene des Cr2S3 mit 
den thermoelektrischen Eigenschaften ließ sich nicht abschließend klären. So ist bekannt, 
dass die primitiv-trigonale Phase des Materials aufgrund ihrer hohen Leitfähigkeit als 
thermoelektrisch ungünstiger gilt [80,98], ebenso wurden für ähnliche Schichtsysteme Ver-
besserungen der thermoelektrischen Eigenschaften postuliert, wenn Unordnung in die 
Defektschichten eingebracht wurde (vgl. Kapitel 2.2.2, [59,63]). Weiterhin ließe ein Misch-
system aus beiden Phasen erhöhte Streueffekte an eventuellen Phasengrenzen erwarten, 
welche sich wiederum auf die Leitfähigkeiten des Materials auswirken würden. Fakt ist 
jedoch, dass die strahlinduzierten Phasenumwandlungen lediglich auf sehr kleinen Län-
genskalen stattfanden und rein ballistischer Natur waren (vgl. Kapitel 5.2.1), sich also 
nicht durch Tempern oder Erhitzen des Materials herbeiführen ließen. Das Material hätte 
daher zur Herstellung gleicher Bedingungen auf makroskopischer Ebene mit hochener-
getischen Elektronen bestrahlt werden müssen, welches lediglich über den Einsatz einer 
Pelletron-Anlage möglich gewesen wäre [155,156]. Da sich im Jahr des Verfassens dieser Ar-
beit jedoch keine dafür notwendigen Reisen realisieren ließen, wurde der Ansatz nicht 
weiterverfolgt. 
 
4.3 Effekte von Substitutionen im Kationengitter (Sn, Ti, V) 
Nach der Etablierung und Optimierung des Sinterprozesses rückte die Optimierung des 
Materials an sich in den Vordergrund – da sowohl thermische Leitfähigkeit und Seebeck-
Koeffizient in anwendungstechnisch relevanten Größenordnungen lagen [35,98], wurde da-
her eine Verbesserung der elektrischen Leitfähigkeit angestrebt. Hierzu wurde ein Teil 
des Kationengehalts durch Fremdmetalle substituiert, wobei mit V, Ti und Sn unter-
schiedliche Kompatibilitäten mit der ursprünglichen Cr-Matrix gewählt wurden. V/V3+ 
gilt dabei aufgrund seines zu Cr vergleichbaren Atomradius‘ als kompatibel und bildet ein 
isostrukturelles V2S3 aus [157,158]; Ti/Ti3+ zeigt hingegen einen im Vergleich kleineren 
Atomradius und neben Ti2S3 auch eine tendenzielle Bildung von TiS2, wodurch es als 
strukturell semikompatibel anzusehen ist [159–161]. In beiden Fällen zeigen die Reinsulfide 
V2S3 bzw. TiS2 hohe elektrische Leitfähigkeiten, weshalb im substituierten Cr2S3 eine Stei-
gerung erwartet wurde [157,162]. Sn/Sn4+ weicht hingegen sowohl bei Valenz als auch 
Atomradius vom Cr ab [163]; die Substitution wurde daher als Vergleich herangezogen, um 
die strukturellen Einflüsse eines inkompatiblen Elements untersuchen zu können. 
Sämtliche Elemente wurden in zwei verschiedenen Konzentrationen substituiert und bei 
identischen 1348 K und 395 MPa kompaktiert; die erhaltenen Presslinge wurden im Fol-
genden hinsichtlich ihrer Topografie, Zusammensetzung und thermoelektrischer Kenn-
größen untersucht. Da die Probe mit niedriger Ti-Substitution während der Kompaktie-
rung zerbrach und nachträglich neusynthetisiert werden musste, sind von dieser lediglich 
thermoelektrische, jedoch keine mikroskopischen Daten vorhanden. Ebenfalls war der 
Messaufbau zur Ermittlung der thermischen Leitfähigkeit zum Zeitpunkt der Untersu-
chungen außer Betrieb, Daten und Diskussion beschränken sich daher auf elektrische 
Leitfähigkeit und Seebeck-Koeffizient. 
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Die substituierten Presslinge wurden zunächst im REM auf ihre Topografie und makro-
skopische Zusammensetzung hin untersucht, wobei ein Überblick der höher substituier-
ten Verbindungen in Abbildung 12 gezeigt ist. Im Vergleich zur Ursprungsverbindung 
oben links ist ersichtlich, dass die Sn-Substitution die höchste Homogenität aufwies und 
mit der Topografie des Cr2S3 identisch war, während die Ti-Substitution leichte und der 
V-substituierte Pressling deutliche Poren aufwiesen. 
 
 
Abbildung 12: Topografische REM-Aufnahmen der Cr2S3-Substitutionen mit hohem Fremdatomgehalt im Ver-
gleich zum Ursprungsmaterial, das unter gleichen Bedingungen kompaktiert wurde. Die Sn-Substitution er-
scheint praktisch identisch zu Cr2S3, während die Ti- und V-Substitutionen erhöhte Porositäten aufweisen. 
In Hinblick auf die Kompatibilität der jeweiligen Elemente erschien dies zunächst entge-
gen der Erwartungen; ein möglicher Zusammenhang ließ sich jedoch anhand der in Ta-
belle 3 gezeigten, ermittelten Stöchiometrien herstellen: So wiesen die V-Substitutionen 
als einzige eine Zusammensetzung nahe der angestrebten auf, wohingegen der Ti-Gehalt 
in etwa die Hälfte des Zielwerts erreichte und das Sn in beiden Presslingen nicht nachge-
wiesen werden konnte. Mit geringeren Gehalten an Substitutionselementen ging weiter-
hin ein im Verhältnis erhöhter Chromanteil einher (s. errechnete Summenformeln in Ta-
belle 3), der bei Cr1.9Sn0.1S3 besonders deutlich ausfiel und bis zu 5 at% in den TEM-EDX-
Ergebnissen betrug. Die V-Substitutionen lagen dabei im Rahmen, während der Anteil bei 
Cr1.9Ti0.1S3 mit bis zu 2 at% noch innerhalb des Messfehlers des EDX-Systems fiel. Die Ho-
mogenität der Sn-Substitutionen ließ sich somit dadurch erklären, dass in deren Fällen 
eine nahezu identische Zusammensetzung zur Ursprungsverbindung vorlag und sich die 
Cr-Überschüsse zumindest nicht makroskopisch erkennen ließen – ein Anteil von Ti bzw. 
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V schien dabei einen gewissen, negativen Effekt auf die Stabilität der Materialien auszu-
üben, woraus sich möglicherweise auch das Zerbrechen der Probe mit niedriger Ti-Sub-
stitution ergab. 
 
Tabelle 3: EDX-Ergebnisse verschiedener Cr2S3-Substitutionen im Vergleich zwischen REM- und TEM-EDX. 
Msub* gibt dabei zur Vereinfachung das jeweils substituierende Fremdelement an, es gilt Msub* = (Sn, V, Ti). Die 
gezeigten Zusammensetzungen wurden jeweils über eine größere Anzahl an Punkt- und Flächenmessungen 
gemittelt; die Varianz ist dabei in Klammern als Abweichung von der letzten Stelle angegeben. Errechnete 
Summenformeln wurden jeweils auf einen Schwefelgehalt von S3 normiert.  
Verbindung REM-EDX [at%] TEM-EDX [at%] 
Cr S Msub* Formel Cr S Msub* Formel 
Cr1.9Sn0.1S3     41(3) 59(3) 0(1) Cr2.07Sn0.005S3     44(3) 56(3) 0(1) Cr2.31Sn0.004S3     
Cr1.95Sn0.05S3 40(1) 60(1) 0(1) Cr2.03Sn0.002S3     41(2) 59(1) 0(0) Cr2.08Sn0S3     
Cr1.9V0.1S3  39(2) 59(2) 2(1) Cr1.98V0.119S3     39(2) 59(2) 2(1) Cr2.01V0.107S3     
Cr1.95V0.05S3 40(4) 59(4) 1(1) Cr2.07V0.047S3     38(2) 61(2) 1(1) Cr1.91V0.034S3     
Cr1.9Ti0.1S3 41(1) 58(1) 1(0) Cr2.04Ti0.063S3     40(2) 59(2) 1(1) Cr2.12Ti0.054S3     
 
Aus den umfassenden Untersuchungen beider elektronenmikroskopischer Methoden ließ 
sich zudem ein Vergleich zwischen der Zusammensetzung der Oberfläche (REM) sowie 
derer des Bulk-Festkörpers (TEM) herstellen, welcher in Tabelle 3 gezeigt ist: Zwar sind 
gewisse Abweichungen bzw. Ungenauigkeiten hinzunehmen, da mit unterschiedlichen 
Detektoren und Elektronenströmen gearbeitet wurde, die generell sehr gering ausfallen-
den Unterschiede zwischen den Methoden lassen den Vergleich jedoch durchaus haltbar 
erscheinen.  
Hintergrund der möglicherweise unterschiedlichen Zusammensetzung ist die volatile Na-
tur des Schwefels während des Sinterprozesses. So konnte trotz der auf Schwefelerhalt 
optimierten Parameter ein gewisser Verlust nicht gänzlich ausgeschlossen werden, eben-
falls ergaben sich durch die schlechte Leitfähigkeit des Materials Temperaturunter-
schiede zwischen einzelnen Bereichen des Presslings. Es bestand die Hypothese, dass der 
Schwefelgehalt auf den Stempel-Pressling-Kontaktflächen höher als im Volumen ausfal-
len kann, da sich während des Prozesses verflüchtigter Schwefel auf eben diesen Kontakt-
flächen niederschlägt. Ebenfalls erschien eine Elektromigration der Substitutionsele-
mente in Richtung der Oberflächen denkbar, da diese aufgrund ihrer partiell höheren 
Leitfähigkeiten und Mobilität innerhalb des Gitters stärker vom Sinterstrom beeinflusst 
werden können [119,164].  
Hinsichtlich des Schwefelgehaltes ließen sich zwischen Oberfläche und Festkörper bzw. 
REM und TEM keine signifikanten Unterschiede feststellen. Bei sämtlichen Verbindungen 
fielen Abweichungen von maximal 3 at% an, wobei sich diese immer noch innerhalb der 
Methodenunsicherheit bewegten. Ein merklich erhöhter Schwefelgehalt war lediglich im 
Falle von Cr1.9Sn0.1S3 zu erkennen, wobei dieser singulär und zugunsten des Festkörpers 
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ausfiel – die Hypothese wurde daher in diesem Punkt nicht bestätigt. Lediglich die errech-
neten Summenformeln zeigten Tendenzen zu höheren Gehalten der Substitutionsele-
mente an der Oberfläche – vergleicht man jedoch parallel, in welchem Rahmen die Ände-
rungen prozentual ausfallen, lässt sich aufgrund der Unsicherheit der Methode keine ab-
schließende Bestätigung der Hypothese geben. 
Da die topografischen Untersuchungen der Sn-Substitutionen keine abschließenden Er-
kenntnisse über den Verbleib des fehlenden Substitutionselements liefern konnten, wur-
den die Presslinge eingehender über Röntgenphotoelektronenspektroskopie (XPS) sowie 
im STEM untersucht. Die XPS bestätigte dabei die Ergebnisse der vorherigen Untersu-
chungen und zeigte auf makroskopischer Skala bestenfalls Spuren von Sn in beiden Sub-
stitutionsproben.  
 
Abbildung 13: STEM-HAADF-Aufnahmen von a) Cr1.9Sn0.1S3 sowie b) Cr1.95Sn0.05S3. In beiden Proben waren 
eingeschlossene Partikel zu finden, deren Z-Kontrast deutlich höher als das umgebende Material ausfiel. 
Die Analyse der Mikrostruktur, zu der exemplarische Bilder beider Proben in Abbildung 
13 gezeigt sind, deutete zunächst auf eine hohe Homogenität der Materialien hin - sowohl 
in der hohen als auch der niedrigen Sn-Substitution fielen die im STEM beobachteten 
Strukturen größtenteils gleichmäßig aus, ebenso wie sich die Kristallstrukturen sowohl 
in Elektronen- als auch Röntgenbeugung als phasenreines, rhomboedrisches Cr2S3 be-
stimmen ließen (vgl. Anhang III). Es zeigte sich jedoch, dass beide Materialien kleinere 
Mengen an integrierten Partikeln enthielten, die sich, wie in Abbildung 13 zu sehen, im Z-
Kontrast deutlich vom umliegenden Material unterschieden und in Durchmessern von 
500 nm - 2 µm auftraten. EDX-Punktmessungen zeigten stark erhöhte Cr-Gehalte mit ge-
ringem Schwefelanteil, die stellenweise nahezu elementare Metallzusammensetzungen 
erreichten. Untersuchungen beider Proben über XRD konnten die Beobachtungen nicht 
bestätigen, dort konnten keine signifikanten Spuren elementaren Chroms (vgl. An-
hang III) nachgewiesen werden. Hierbei muss jedoch sowohl die hohe Selektivität des 
TEM als auch der Umstand beachtet werden, dass die Detektionsschwelle elementarer 
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Metalle im XRD laut Auskunft des Analytikers über 1 gw% liegt; eine Abschätzung der 
Häufigkeit der Ausscheidungen lässt sich somit nicht hinreichend geben. 
Eine abschließende Betrachtung der Sn-Substitutionsproben lässt es zunächst als wahr-
scheinlich erscheinen, dass der eingewogene Sn-Anteil in beiden Proben während der 
Synthese zu einer zusätzlichen Verbindung reagierte und sich deshalb nicht im Endpro-
dukt fand. Eine Reaktion mit der vorherrschenden S-Atmosphäre zu einem Sn-S-System 
liegt nahe [165], wofür sowohl die nachweisliche Sn-Freiheit beider Proben als auch das im 
EDX beobachte S-Defizit sprechen (vgl. Cr-Überschuss beider Proben in Tabelle 3). Von 
diesem ausgehend ließe sich weiterhin das Auftreten von Cr-Partikeln in beiden Proben 
begründen: Diese können Überreste der Reaktionsedukte darstellen, die in Folge des De-
fizits nicht abreagieren konnten, ebenfalls erscheint die Relaxation des defizitären Sys-
tems über die Bildung von Cr-Ausscheidungen als prinzipiell möglich, da thermodyna-
misch günstigere Fremdphasen wie Cr3S4 oder Cr5S6 [166,167] im XRD nicht zu finden waren.  
Für die übrigen Substitutionen bleibt anzumerken, dass diese in der Elektronenbeugung 
keine strukturellen Auffälligkeiten zeigten und insgesamt der erwarteten, rhomboedri-
schen Cr2S3-Struktur entsprachen. Die im REM auf der Oberfläche von Cr1.9V0.1S3 beobach-
teten V-Ablagerungen ließen sich im TEM nicht nachweisen, weshalb ein singuläres, ober-
flächenbezogenes Phänomen angenommen werden kann. Die in Kapitel 4.2 beschriebene, 
elektronenstrahlinduzierte Phasenumwandlung sowie das Auftreten von diffuser Streu-
ung waren während der Untersuchung in allen Proben beobachtbar und können daher als 
unabhängig von der Substitution angenommen werden. 
Nach der strukturellen Betrachtung lassen sich, von dieser ausgehend, ebenfalls Zusam-
menhänge zu den thermoelektrischen Daten herstellen, die in Tabelle 4 gezeigt sind. 
Hierzu ist anzumerken, dass die Messdaten von Cr1.95Ti0.05S3 von einer nachsynthetisier-
ten Probe stammen, die nicht Teil der gezeigten REM- und TEM-Untersuchungen war.  
Tabelle 4: Thermoelektrische Kenngrößen der Cr2S3-Substitutionsreihe; zum Vergleich sind zusätzlich die 
Kennwerte eines reinen, unter gleichen Bedingungen kompaktierten Cr2S3-Presslings angegeben. 






Cr2S3 [35] 0,78 -370,95 0,11 
Cr1.9Sn0.1S3 18,52 -320,27 1,90 
Cr0.95Sn0.05S3 21,08 -327,47 2,26 
Cr1.9V0.1S3 0,10 -304,33 0,01 
Cr1.95V0.05S3 0,05 -500,20 0,01 
Cr1.9Ti0.1S3 1,25 -225,65 0,06 
Cr1.95Ti0.05S3 7,4 -364,98 0,99 
Bei den strukturell kompatibel substituierten V-Verbindungen zeigte sich dabei zunächst 
eine generelle Verschlechterung der Kenngrößen. Im Vergleich zur Cr2S3-Referenz nah-
men beide elektrischen Leitfähigkeiten signifikant ab; die Seebeck-Koeffizienten verhiel-
ten sich uneindeutig und zeigten sowohl eine absolute Verringerung bei Cr1.9V0.1S3 als 
auch eine deutliche Steigerung bei Cr1.95V0.05S3. Zumindest letztere lässt sich anhand der 
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deutlich niedrigeren, elektrischen Leitfähigkeit und den porositätsbedingten, verminder-
ten Transporteigenschaften der Struktur erklären – die Zusammenhänge im Falle der hö-
heren Substitution bleiben jedoch anhand der vorliegenden Ergebnisse unklar. Es liegt 
nahe, dass durch die Substitution ebenfalls Änderungen an Bandstruktur und effektiver 
Masse der Elektronen herbeigeführt wurden (vgl. Kapitel 2.1.1 und 2.1.3), aus denen sich 
wiederum ein Einfluss auf die thermoelektrischen Eigenschaften ergab. Da beide Aspekte 
innerhalb der gezeigten Experimente nicht näher untersucht wurden, lässt sich ein even-
tueller Zusammenhang nicht abschließend herstellen oder beweisen. Für die Ti-Substitu-
tionen zeigte sich ebenfalls ein heterogenes Bild. So konnte zwar in beiden Fällen die 
elektrische Leitfähigkeit über das Niveau der Grundverbindung gesteigert werden, die 
Seebeck-Koeffizienten fielen jedoch entgegen der erwarteten Antiproportionalität zu die-
ser aus. Während der Seebeck-Koeffizient der hohen Substitution den niedrigsten aller 
untersuchten Verbindungen darstellt, liegt der der niedrigen wiederum auf dem Niveau 
von Cr2S3. Im Falle der Sn-Substitutionen zeigten sich trotz Abwesenheit des Substituen-
ten signifikante und um eine Größenordnung gesteigerte, elektrische Leitfähigkeiten, die 
Seebeck-Koeffizienten auf dem Niveau der Grundverbindung lagen. Die deutlich erhöhte 
Leitfähigkeit lässt sich in Zusammenhang zum Cr-Überschuss bzw. den Cr-Ausscheidun-
gen setzen, die möglicherweise zu einer Art Selbstdotierung des Materials geführt haben 
– der Effekt konnte beispielsweise in CuCrS2 [59] ebenfalls zu einer Steigerung der elektri-
schen Leitfähigkeit führen. 
Insgesamt konnte gezeigt werden, dass Cr2S3 mit niedrigen Konzentrationen an Fremda-
tomen substituiert werden kann, ohne signifikante Änderungen der Struktur hervorzuru-
fen. Sowohl kompatibles V/V3+ als auch semikompatibles Ti/Ti4+ konnten erfolgreich in 
die Struktur eingebaut und im Sinterpressling nachgewiesen werden, während das in-
kompatible Sn/Sn4+ während der Synthese als Nebenprodukt reagierte und in der End-
verbindung zum Großteil fehlte. Elektronenstrahlinduzierte Phasenumwandlungen so-
wie diffuse Streuung traten auch nach der Substitution auf. Ein Einfluss der Substitution 
auf die thermoelektrischen Kenngrößen konnte deutlich gezeigt werden, eine Verbesse-
rung blieb jedoch in der Regel aus. Lediglich Cr1.95Ti0.05S3 zeigte eine gesteigerte, elektri-
sche Leitfähigkeit bei gleichem Seebeck-Koeffizienten; die deutlich erhöhten Leitfähigkei-
ten der Sn-Substitutionen waren mutmaßlich auf einen Überschuss an Cr zurückzuführen 
und nicht repräsentativ für das Substitutionsvorhaben, da dieses im Falle beider Ansätze 
effektiv nicht stattfand. 
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4.4 Effekte von Substitutionen im Anionengitter (Se) 
Zusätzlich zur zuvor beschriebenen Substitution im Kationengitter wurden vereinzelne 
Experimente durchgeführt, in denen das Anionensystem des Cr2S3 in Teilen durch Se sub-
stituiert wurde. Hierbei wurden jeweils ein Achtel sowie die Hälfte des S-Anteils durch Se 
ersetzt, woraus sich die Summenformeln Cr2S2.625Se0.375 respektive Cr2Se1.5S1.5 ergeben. 
Die Auswirkungen von Se auf Plätzen im S-System sind dabei isostrukturell und literatur-
bekannt [99]; so zeigen die Chrom-Sulfoselenide im Vergleich zu reinem Cr2S3 generell so-
wohl erhöhte elektrische als auch reduzierte thermische Leitfähigkeiten, während der Be-
trag des Seebeck-Koeffizienten deutlich niedriger ausfällt. In den im Folgenden vorgestell-
ten Untersuchungen sollte daher primär eine Verifizierung der Synthesemethode erfol-
gen und die Struktur hinsichtlich Zusammensetzung, Homogenität und Phase untersucht 
werden. Beide Verbindungen werden in Folge zur Vereinfachung mit den Abkürzungen 
Se037 respektive Se15 geführt. 
Tabelle 5 zeigt die über TEM-EDX bestimmten Zusammensetzungen inklusive errechne-
ter Summenformeln. Dabei fällt auf, dass die Se0.37-Substitution mit kleineren Abweichun-
gen der Zielstöchiometrie entspricht, während diese bei der Se1.5 deutlich verfehlt wurde 
und im Verhältnis zum Se einen Überschuss an S enthält. Beide Gehalte fallen absolut zu 
niedrig aus. Durch die hohe Varianz der Anionengehalte liegt die Vermutung einer inho-
mogenen Zusammensetzung der Probe nahe; durch die selektive Natur der TEM-EDX-Me-
thode können die ermittelten Stöchiometrien daher von denen des makroskopischen Ma-
terials abweichen. Parallel durchgeführte XRD-Untersuchungen konnten die Inhomoge-
nität bestätigen (s. Anhang IV); dort war bei höheren Beugungswinkeln ein sogenanntes 
Fronting zu beobachten. Diese einseitige Steigungsabflachung hin zum Reflex entsteht 
durch Komponenten, die zwar dieselbe Phase wie das Hauptmaterial, jedoch durch ab-
weichende Anionengehalte unterschiedliche Zellparameter aufweisen, wodurch sich die 
Beugungswinkel verändern. Se15 zeigte zudem kleinere Verunreinigungen durch ele-
mentares Se, diese konnten im TEM jedoch nicht verifiziert werden. Beide Effekte waren 
in Se037 nicht zu beobachten. 
Tabelle 5: EDX-Ergebnisse der Se-Substitutionsreihe, bei der jeweils ein Viertel (Se037) und die Hälfte (Se15) 
des S-Gehalts durch Se ersetzt wurden. Die gezeigten Zusammensetzungen wurden jeweils über eine größere 
Anzahl an Punkt- und Flächenmessungen gemittelt; die Varianz ist dabei in Klammern als Abweichung von der 
letzten Stelle angegeben. Errechnete Summenformeln wurden jeweils auf einen Chromgehalt von Cr2 normiert.  
Verbindung TEM-EDX [at%] 
Cr S Se Formel 
Cr2S2.625Se0.375 (Se037)    41(1) 52(3) 7(2) Cr2S2.56Se0.34  




Bezüglich der Struktur konnten sowohl Röntgen- als auch Elektronenbeugung keine sig-
nifikanten Abweichungen von der angestrebten R3̅-Phase feststellen. Wie in Abbildung 14 
zu sehen, konnte die Se037-Substitution der Cr2S3-Grundstruktur [19] zugeordnet werden, 
wobei die d-Werte trotz des Se-Anteils nahezu identisch ausfielen – die größte Abwei-
chung betrug ca. 0,08 Å in [1̅01̅]*-Richtung. Se15 konnte einem Modell derselben Struktur 
zugeordnet werden [99], auch hier fielen die Abweichungen mit maximal 0,09 Å in [110]*-
Richtung gering aus.  
Es konnte gezeigt werden, dass die Substitution des S-Anionensystems durch Se grund-
sätzlich unter Erhalt der Cr2S3-Grundstruktur und -phase erfolgen kann. Eine geringe Sub-
stitutionsmenge führte dabei zu keinen Änderungen der Gitterparameter, während eine 
gleichwertige Substitution zu einem S1.5Se1.5-System zu vergrößerten, allerdings modell-
konformen Parametern führte. Im letzteren Fall konnten größere, stöchiometrische Inho-
mogenitäten sowohl in TEM als auch XRD beobachtet werden, die jedoch keinen Einfluss 
auf die Struktur hatten oder zu einer Bildung von Fremdphasen führten.  
Aufgrund der Priorisierung anderer Materialien zum Zeitpunkt der Untersuchungen er-
folgte keine Sinterung der S-Se-Systeme. Hierbei wäre insbesondere Cr2Se1.5S1.5 von 
Interesse gewesen, da sich in eigenen [36] und fremden [168] Studien die Möglichkeit 
aufzeigte, Inhomogenitäten durch den FAST-Prozess eliminieren zu können. 
 
Abbildung 14: Experimentelle Beugungsmuster von a) Cr2S2.625Se0.375 (Se037) in Zonenachse [1̅41], dem ein 
Modell der Cr2S3 Grundstruktur in R3̅ gegenübergestellt ist [95,143]; sowie b) Cr2Se1.5S1.5 (Se15) in Zonenachse 
[2̅21̅] im Vergleich mit einem Modellsystem identischer Zusammensetzung [99,143].  
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5 Das ternäre Chromsulfid NiCr2S4 
NiCr2S4 unterscheidet sich als ternäres Chromsulfid durch eine heterogene Besetzung der 
Kationenpositionen von den binären Strukturen. Strukturell auf Cr3S4 aufbauend sind die 
Defektschichten der ternären Verbindung dabei mit Ni2+- anstelle von Cr2+-Ionen besetzt; 
aus dem veränderten Schichtaufbau resultiert sukzessive eine ebenfalls veränderte Band-
struktur, mit der eine Steigerung der elektrischen Leitfähigkeit einhergeht. Ebenfalls 
ergibt sich durch die Heterogenität der Metallkationen die Möglichkeit, Ordnung-zu-Un-
ordnungs-Phänomene innerhalb der Defektschicht thermoelektrisch zu nut-
zen [36,103,113,146]. Da die elektrische Leitfähigkeit der Verbindung deutlich im metallischen 
Bereich liegt und der Seebeck-Koeffizient im Betrag äußerst niedrig ausfällt – eigene Stu-
dien [36] zeigten Kennwerte von σ = 2080 S∙cm-1 sowie S = -15,4 µV∙K-1 – lag der Fokus der 
im Folgenden vorgestellten Optimierungen auf einer Erhöhung letzterem sowie einer 
Verringerung der thermischen Leitfähigkeit. Hierzu wurde die Bildung eines entmischten, 
dreidimensionalen Domänennetzwerks untersucht, das sich zunächst im Laufe früher 
Sinterversuche bildete, ebenso wurden die Effekte von Substitution der Ni-Positionen 
durch Mn und In betrachtet. Zu Beginn wird weiterhin ein kurzer Einblick in die beiden 
Polytypen, deren Beziehungen sowie die Stabilität der Verbindung gegeben. 
 
5.1 Strukturelle Untersuchung und Phasenumwandlung in NiCr2S4 
Im Gleichgewicht tritt NiCr2S4 in der monoklinen I2/m-Struktur (mon) auf, wobei die 
CrS2-Schichten voll besetzt sind und Ni2+-Kationen in geordneter Weise ausschließlich die 
2(a)-Oktaederplätze der Defektschichten besetzen. Wird Energie durch Wärme oder 
Elektronenbeschuss in das System eingebracht, kommt es zur Mobilität und Migration der 
Kationen innerhalb der Defektschichten, woraus schließlich bei statistischer Besetzung 
eine ungeordnete P63/mmc-Struktur (hex) entsteht, die einem NiAs-Typ mit Kationende-
fizit entspricht [36,104,146]. Der Übergang lässt sich dabei schematisch anhand folgender 






𝑚𝑐    
𝑡2
→     𝑃3̅𝑚1    
𝑡3 (𝑎−𝑏,𝑎+𝑏,𝑐)
→              𝐶
2
𝑚
    
𝑘2 (𝑎,𝑏,2𝑐)
→           𝐼
2
𝑚
  (18) 
 
Experimentell ließ sich die Umwandlung in allen untersuchten Ni-Cr-S-Systemen inklu-
sive der Substitutionen beobachten und äußerte sich durch das Verschwinden charakte-
ristischer Überstrukturreflexe auf h + k + l = 2n-Positionen des Cr3S4-Strukturtyps [36]. Ab-
bildung 15 zeigt den Übergang anhand von exemplarischen Elektronenbeugungsbildern, 
denen zur Verdeutlichung des Vorgangs Simulationen verschiedener Kationenbesetzun-
gen gegenübergestellt sind:  
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Abbildung 15: Experimenteller und simulierter Phasenübergang des NiCr2S4. Links ist das geordnete System in 
I2/m mit vollbesetzten 2(a)-Oktaederplätzen zu sehen, Überstrukturreflexe sind dabei deutlich und entspre-
chen der Struktur in Zonenachse [1̅11] [114,143]. Die theoretische CdI2-Struktur [143,146] mit schwacher Intensität 
der Überstrukturreflexe ist in der Mitte dargestellt; 2(a) und 2(d)-Plätze sind gleichwertig besetzt. Die unge-
ordnete, hexagonale Phase in Zonenachse [02̅1] [36,143,146] zeigte im Experiment sowohl diffuse Streuung als 
auch lokale Intensitätsmaxima auf vorigen Positionen der Überstrukturreflexe, die in der Simulation fehlen. 
Die Aufnahmen der Elektronenbeugungsmuster entstanden in Zusammenarbeit mit Viola Duppel, Stuttgart. 
In der linken Reihe ist zunächst zu erkennen, dass bei vollbesetzten 2(a)- sowie unbesetz-
ten 2(d)-Oktaederplätzen deutliche Überstrukturreflexe, beispielsweise in [101]*-Rich-
tung, zu erkennen sind (vgl. grüne Kreise). Werden nun, wie in Kapitel 2.2.2 ausgeführt, 
Teile der geordneten Ni2+-Kationen von 2(a) auf 2(d)-Plätze verschoben, nehmen diese 
Reflexe an Intensität ab, bis sich schließlich ein Minimum bei gleichwertiger Besetzung 
beider Plätze ergibt (s. Simulation in der Mitte). Dieser Zustand, der nach wie vor ein ge-
ordnetes System darstellt, wurde von Vaqueiro et al. als CdI2-Strukturtyp bestimmt [146], 
wobei nachfolgende Studien belegen konnten, dass dieser lediglich theoretisch existiert 
und keine tatsächliche, experimentell nachweisbare Phase darstellt [104]. Stattdessen geht 
das System einen Ordnung-zu-Unordnung-Übergang ein, bei dem sich die Ni2+-Kationen 
komplett statistisch verteilen und schließlich jede verfügbare Kationenposition zu 75 % 
mit Cr- sowie zu 25 % mit Ni-Kationen besetzt ist (vgl. Abbildung 6). Die resultierende, 
hexagonale P63/mmc-Phase mit Kationendefizit [36] ist in Abbildung 15, rechts gut erkenn-
bar.  
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Im Gegensatz zur simulierten Struktur, die gänzlich ohne Überstrukturreflexe auskommt 
(s. grüne Kreise), ist jedoch eine verbleibende Restintensität an deren Positionen erkenn-
bar, ebenso wie sich zwischen diesen Positionen wellenförmige, diffuse Streuung zeigt. 
Diese war in sämtlichen Untersuchungen der Ni-Cr-S-Systeme zu beobachten ([36], vgl. 
auch Abbildung 17); die Mechanismen verhielten sich dabei analog zum Cr2S3 und sind in 
Kapitel 4.2 eingehend erläutert. 
Sowohl Phasenübergang als auch das Auftreten diffuser Streuung ließen sich ebenfalls im 
Zusammenhang mit der Bildung von Zwillingen beobachten. Unter einem Zwilling bzw. 
einer Zwillingsstruktur wird per Definition eine Struktur verstanden, in der zwei oder 
mehr Kristalle desselben Systems in definierter Weise miteinander verwachsen sind. 
Beide Zwillingspartner teilen sich dabei eine gemeinsame Ebene, die Zwillingsgrenze, und 
lassen sich über Symmetrieoperationen ineinander überführen [171–174]. Die beobachteten 
Zwillingsstrukturen traten besonders häufig in zwei Presslingen auf, die unter vom etab-
lierten Standard abweichenden Bedingungen synthetisiert und kompaktiert wurden (vgl. 
Anhang V) und eine entmischte Struktur besaßen (s. [36] sowie Kapitel 5.2.1 und 5.3). Ab-
bildung 16 zeigt hierzu eine exemplarische Zwillingsstruktur in HRTEM mit markierter 
Zwillingsgrenze sowie separaten FFTs beider Zwillingspartner: 
 
Abbildung 16: HRTEM-Abbildung eines Zwillings in Ni-Cr-S (links) mit zugehörigen FFT der beiden Zwillings-
partner (Mitte) sowie der resultierenden FFT der gesamten Zwillingsstruktur (rechts). Der Bereich der Zwil-
lingsgrenze ist zwischen gestrichelten Linien hervorgehoben. Zwillingspartner I und II konnten den Zonenach-
sen [1̅11] bzw. [11̅̅ ̅1] der monoklinen Struktur des NiCr2S4 zugeordnet werden und sind um ca 64° zueinander 
rotiert. Die HRTEM-Abbildung entstand in Zusammenarbeit mit Viola Duppel, Stuttgart. 
Im HRTEM war dabei zu erkennen, dass die Zwillingsgrenze diffus über einen Bereich von 
ca. 3 nm verlief und beide Partner unterschiedliche Strukturkontraste zeigten, welche 
möglicherweise auf lokale Abweichungen der Probendicke zurückzuführen sind. Die in 
FFT der jeweiligen Bereiche I und II gezeigten Teil- bzw. Partnerstrukturen waren zuei-
nander gespiegelt und um etwa 64° rotiert; aus der Überlagerung beider ergab sich die 
FFT der Zwillingsstruktur im rechten Teil der Abbildung (s. auch Kapitel 5.3, Abbildung 
25).  
Bei längerer Bestrahlung der Zwillingsstruktur konnte beobachtet werden, dass sich 
diese von der monoklinen Phase des NiCr2S4 in die hexagonale umwandelte und der Zwil-
ling aufgelöst wurde – eine experimentelle Betrachtung des Übergangs in HRTEM und 
Elektronenbeugung ist in Abbildung 17 dargestellt:  
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Abbildung 17: Phasenumwandlung eines NiCr2S4-Zwillings in HRTEM (links), FFT (Mitte links), Elektronenbeu-
gung (Mitte rechts) sowie Simulationen [114,143] (rechts). a) zeigt dabei den Zwilling inklusive gestrichelt mar-
kierter Zwillingsgrenze im HRTEM, während b) die umgewandelte Phase ohne Zwilling darstellt. In FFT und 
Elektronenbeugung ist wellenförmige, diffuse Streuung inklusive lokaler Intensitätsmaxima zu erkennen. 
HRTEM- sowie Beugungsabbildungen entstanden in Zusammenarbeit mit Viola Duppel, Stuttgart.  
Die Ursprungsphase in Bildabschnitt a entspricht dabei der in Abbildung 16 gezeigten 
Zwillingsgrenze, wobei die zugehörige FFT mit der Elektronenbeugung desselben Be-
reichs übereinstimmt. Die Elektronenbeugung (Mitte) zeigte intensive Reihen von Über-
strukturreflexen. Bestrahlung der Zwillingsstruktur führte innerhalb von wenigen Sekun-
den zu einer Phasenumwandlung, wobei sich die in Bildabschnitt b dargestellte Struktur 
einstellte. Im HRTEM erschien der Bereich der Zwillingsgrenze nun als homogene Struk-
tur, welche durch das Verschwinden der Überstruktur-Reflexreihen in der FFT bestätigt 
wurde. An Stelle der Reflexe war stattdessen wellenförmige, diffuse Streuung analog zum 
Übergang in Abbildung 15 zu sehen, die in der Elektronenbeugung noch einmal deutlicher 
hervortrat. Im Gegensatz zur FFT zeigten sich in dieser neben der diffusen Streuung auch 
klar definierte, lokale Intensitätsmaxima auf den Positionen der Überstrukturreflexe, die 
in der FFT völlig fehlten und anhand der Simulation auch keinen Teil der umgewandelten 
Phase darstellten. Die Experimente zeigen insgesamt die Möglichkeit des Materials auf, 
Ungleichgewichtszustände wie Zwillingsstrukturen durch die elektronenstrahlinduzierte 
Kationenmobilität ausheilen zu können. Während die Struktur in HRTEM und FFT aller-
dings als durchaus homogen erscheint – vom Auftreten der diffusen Streuung einmal ab-
gesehen – zeigt sich jedoch in der Elektronenbeugung, dass die Ausheilung offenbar nicht 
makroskopisch stattfand. So sind weiterhin deutliche Intensitäten auf den Positionen der 
Überstruktur erkennbar, die auch nach längerer Bestrahlung stabil blieben. Die Vermu-
tung liegt nahe, dass kleinere Teilbereiche der Zwillingsstruktur trotz der Bestrahlung 
nicht umgewandelt wurden oder sich eine Form der kurzreichweitigen Ordnung einge-
stellt hat, die dem Auftreten der Zwillingsstruktur ähnlich ist. FFT und HRTEM zeigen da-
bei, dass eine komplette Ausheilung und Umwandlung möglich sind, dies jedoch offenbar 
nicht universell für sämtliche Längenskalen gilt. 
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Verschiedene in situ-Experimente konnten zudem Erkenntnisse darüber liefern, ob die 
strahlinduzierte Umwandlung der Phase über einen thermisch oder ballistisch aktivier-
ten Mechanismus erfolgte. Hierzu wurden konventionell präparierte Ni-Cr-S-Systeme im 
TEM sowohl bis auf 729 K erhitzt als auch auf 95 K abgekühlt und die Struktur über Elekt-
ronenbeugung auf ihre Stabilität hin untersucht. Abbildung 18 zeigt die Ergebnisse dieser 
in situ-Untersuchungen, wobei in Bildabschnitt a Beugungsmuster der Kühl- sowie in Ab-
schnitt b Bilder der Heizexperimente gezeigt sind.  
 
Abbildung 18: Elektronenbeugungsmuster von NiCr2S4 aus a) in situ-Kühlexperimenten bei 95 K und b) in situ-
Heizexperimenten von 298 K bis 723 K. Die erhaltenen Muster konnten Zonenachse [15̅̅ ̅1] der monoklinen 
Phase zugeordnet werden; zusätzliche Reflexe in a) deuten auf eine potenzielle Zwillingsstruktur hin, die im 
Material häufig zu beobachten war. Elektronenbestrahlung führte in sämtlichen Fällen zum Verschwinden der 
Zwischenreflexe in [101]*, sodass sich die in c) gezeigte Struktur der hexagonalen Phase ergab. 
Während des in situ-Kühlens konnte festgestellt werden, dass sowohl die Phasenum-
wandlung als auch das Ausheilen eines Zwillingssystems auch bei 95 K erfolgten, die Um-
wandlung ging dabei lediglich langsamer vonstatten. Es kann daher davon ausgegangen 
werden, dass die Phasenumwandlung und erhöhte Mobilität der Ni2+-Kationen in den De-
fektschichten ballistisch durch den Elektronenbeschuss aktiviert werden. Die Heizexpe-
rimente unterstützten dies, da sich bei Raumtemperatur bis 723 K prinzipiell identische 
Beugungsmuster abbilden ließen. Wie bereits zuvor verloren die zu sehenden Überstruk-
turreflexe nach wenigen Sekunden an Intensität, sodass sich schlussendlich in sämtlichen 
Temperaturbereichen die in Bildabschnitt c gezeigte Struktur ergab. Parallel durchge-
führte in situ-Heizexperimente im XRD konnten ebenfalls keine Abnahme des Anteils der 
Ursprungsphase bis 700 K beobachten, eine signifikante Zunahme der hexagonalen Phase 
zeigte sich dort erst ab Temperaturen deutlich über 800 K [36]. 
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5.2 Bildung eines dreidimensionalen, kohärenten Domänennetzwerks 
Bei der Untersuchung eines FAST-kompaktierten, konventionell präparierten NiCr2S4-
Systems konnte eine ungewöhnlich gemusterte Struktur beobachtet werden, die sich 
deutlich im STEM-HAADF, jedoch kaum erkennbar im TEM-Hellfeld zeigte. Selbige konnte 
als ein Netzwerk chemisch entmischter, kohärenter Domänen identifiziert werden, wel-
ches in den folgenden Unterkapiteln hinsichtlich seiner Struktur, Zusammensetzung und 
möglicher Ursachen untersucht wird. 
 
5.2.1 Struktur und Zusammensetzung 
 
Abbildung 19: STEM-HAADF-Abbildung von NiCr2S4 nach Kompaktierung und konventioneller Präparation. 
Ein alternierendes Muster aus Bereichen mit hellem und dunklem Z-Kontrast ist zu sehen, welches innerhalb 
eines Korns eine homogene Orientierung aufweist, sich jedoch von Korn zu Korn unterscheidet. Gestrichelte 
Linien markieren jeweils Korngrenzen, die vom oberen zum unteren Bildrand verlaufen. 
Wie in Abbildung 19 zu sehen, wies das Material schmale, längliche Bereiche mit hellem 
Z-Kontrast und Breiten von ca. 20-50 nm auf, die sich wiederum mit Bereichen von dunk-
lem Z-Kontrast und doppelter Breite abwechselten. Das Muster bzw. die Struktur erschien 
dabei innerhalb eines Korns gleichförmig in Orientierung, Form und Größe, während es 
sich zwischen den Körnern jeweils unterschied: Die durch die markierten Grenzen ge-
trennten Körner zeigten dabei andere Richtungsverläufe der Struktur, ebenso erschienen 
die Bereiche in unterschiedlichen Längen, Breiten und Abständen. Die Korngrenzen an 
sich konnten dabei sowohl mit dunklem (s. oben) als auch hellem Z-Kontrast erscheinen 
(vgl. Abbildungen 23 und 26), wobei letzterer Fall häufiger zu beobachten war. 
Der Unterschied im Z-Kontrast deutet auf unterschiedliche Atomgewichte und, damit ein-
hergehend, eine unterschiedliche Stöchiometrie der beiden Bereiche hin; wobei ein hel-
lerer Kontrast Elemente bzw. Verbindungen mit höherem Atomgewicht darstellt.  
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Zur Ermittlung der Zusammensetzung wurde die Struktur mithilfe von EDX untersucht 
und Elementverteilungen erstellt – ein exemplarisches Beispiel ist in Abbildung 20 ge-
zeigt; ferner sind die Ergebnisse quantitativer Analysen derselben Probe in Tabelle 6 ge-
geben. 
 
Abbildung 20: STEM-HAADF-Abbildung sowie STEM-EDX-Elementverteilung eines kompaktierten, konventio-
nell präparierten NiCr2S4-Presslings. Die Bereiche von unterschiedlichem Z-Kontrast konnten als Ni-reiche 
(hell) bzw. Cr-reiche (dunkel) Domänen bestimmt werden; die Verteilung des S fiel homogen aus. Sämtliche 
Teilaufnahmen der Abbildung entstanden in Zusammenarbeit mit Philipp Wachsmuth der JEOL Germany 
GmbH, Freising/Reutlingen. 
Aus der Elementverteilung in Abbildung 20, rechts, war zunächst ersichtlich, dass sich die 
Bereiche unterschiedlichen Kontrasts bei gleichem S-Anteil in ihren Ni- und Cr-Gehalten 
unterschieden. Die im Z-Kontrast hell erscheinenden Bereiche wiesen laut Elementvertei-
lung (grün) einen erhöhten Ni-Anteil auf, während die dunklen Bereiche reich an Cr und 
arm an Ni erschienen (rot). In der Quantifizierung (Tabelle 6) äußerte sich dies durch eine 
Zusammensetzung von 25 at% Ni zu 18 at% Cr in den hellen Bereichen, wobei sich das 
Verhältnis der beiden Metalle in den dunklen Bereichen exakt umkehrte. Die Erkenntnis 
deckte sich dabei mit der Erwartung des beobachteten Z-Kontrasts, da Ni ein höheres 
Atomgewicht als Cr aufweist [163] und der S-Gehalt zwischen beiden Bereichen konstant 
blieb. Im Vergleich mit der aus der Summenformel errechneten Idealstöchiometrie zeig-
ten die Ergebnisse in Tabelle 6 zudem, dass die Zusammensetzung der Cr-reichen Anteile 
deutlich näher an dieser lag, während die Ni-reichen Anteile stark davon abwichen. Es ist 
jedoch auch zu beachten, dass die Gesamtstöchiometrie der Probe (NiCr2S4, Summe) das 
Ideal nicht erreichte und sich ein Überschuss an Cr sowie ein Defizit an Ni erkennen ließen 
– mögliche Ursachen stehen in Kapitel 5.2.2 zur Diskussion. Abseits dessen zeigte die Zu-
sammensetzung auf makroskopischer Längenskala eine hohe Homogenität, welche auch 
in Messungen an einer weiteren, strukturell identischen Probe beobachtet werden 
konnte. Die Entmischung kann daher als mikroskopischer Effekt angesehen werden, der 
sich auf größeren Längenskalen der Idealstöchiometrie annähert. 
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Tabelle 6: REM-EDX-Quantifizierung des in Abbildung 20 dargestellten Presslings, deren Daten der theoreti-
schen Zusammensetzung eines stöchiometrische homogenen Materials gegenübergestellt sind. Die gegeben 
Werte wurden jeweils über 5-10 Messpunkte gemittelt; die Varianz ist in Klammern als Abweichung von der 
letzten Stelle angegeben. 
Verbindung Element [at%] 
Ni Cr S 
NiCr2S4, Theorie 14 29 57 
NiCr2S4, Summe 19(1) 22(1) 59(2) 
NiCr2S4, hell 25(2) 18(2) 57(2) 
NiCr2S4, dunkel 18(2) 25(2) 57(3) 
Bei der Betrachtung der Übergänge von Ni- zu Cr-reichen Domänen fiel auf, dass im STEM-
HAADF (Abbildung 20, links) keine klar definierten Grenzflächen zu erkennen waren und 
der Übergang fließend verlief, während die Trennung in den EDX-Elementverteilungen 
deutlicher ausfiel (Abbildung 20, rechts). Diese Erkenntnisse sprechen daher dafür, dass 
es sich um ein Entmischungsphänomen handelt, da im Falle einer Segregation der unter-
schiedlichen Bereiche eine klare Grenze zu beobachten gewesen wäre [36]. Somit kann die 
beobachtete Struktur als System von stöchiometrisch verschiedenen Domänen angese-
hen werden, weshalb die Bereiche im Folgenden als solche bezeichnet werden. Ebenfalls 
wird für die Bezeichnung des Gesamtsystems in Folge Ni-Cr-S anstelle der korrekten Sum-
menformel verwendet, da die tatsächliche Zusammensetzung hierfür zu stark von der 
Idealstöchiometrie abweicht. 
 
Abbildung 21: a) HRSTEM-Abbildung einer Domänengrenze. Zwischen Ni- (hell) und Cr-reicher Domäne (dun-
kel) ist ein kohärenter, artefaktfreier Übergang erkennbar. b) FFTs der in a) markierten Domänen, wobei I) 
der einer Ni- und II) der einer Cr-reichen Domäne entspricht. Beide sind einem experimentellen Beugungsbild 
in monokliner Zonenachse [111] gegenübergestellt. Dessen schwach erkennbare Zwischenreflexe um den Pri-
märstrahl rühren von einer Zwillingsstruktur her, die global an vielen Stellen zu beobachten war (vgl. Abbil-
dung 25). Teilbild a) entstand in Zusammenarbeit mit Arno Meingast von Thermo Fisher Scientific, Eindhoven; 
Teilbild b) exklusive der FFT in Zusammenarbeit mit Viola Duppel, Stuttgart. 
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Im Laufe der Untersuchungen ergab sich die Möglichkeit, das entmischte Ni-Cr-S-Domä-
nensystem in hochaufgelöstem STEM (HRSTEM) betrachten zu können, was eine genaue 
Analyse des Übergangs von Ni- zu Cr-reicher Domäne ermöglichte. In Abbildung 21 ist 
hierzu die HRSTEM-Aufnahme eines Domänenübergangs gezeigt (a), wobei sich FFTs bei-
der Domänen berechnen und mit einem experimentellen Beugungsbild der Makrostruk-
tur vergleichen ließen (b).  
Zunächst ist anhand des Z-Kontrasts des Übergangs von Cr- zu Ni-reicher Domäne in Ab-
bildung 21a zu erkennen, dass beide Domänen nanoskopisch unterschiedliche Zusam-
mensetzungen aufwiesen, welche von unterschiedlichen Atomgewichten herrühren. Der 
Übergang und generelle Verlauf der Reihen (engl. columns) zeigte sich jedoch als kohä-
renter Übergang, an dem keinerlei Grenzen oder Spannungsartefakte zu erkennen waren. 
Eine genauere Untersuchung über geometrische Phasenanalyse (GPA), die in Abbildung 
22 gezeigt ist, bestätigte die völlige Spannungsfreiheit des Übergangs.  
 
Abbildung 22: HRSTEM-Abbildung und geometrische Phasenanalyse (GPA) einer Domänengrenze in Ni-Cr-S; 
im System vorhandene Spannungen werden dabei über die am rechten Bildrand angeführte Farbskala hervor-
gehoben. Die GPA ergab keine erkennbaren, signifikanten Spannungen entlang der Domänengrenze in sämtli-
chen betrachteten Richtungen; vereinzelte Abweichungen zeigten sich lediglich an Punktdefekten. Adaptiert 
aus [36] und ursprünglich veröffentlicht durch die Royal Society of Chemistry. 
Bei der Betrachtung der in Abbildung 21b dargestellten FFTs (I für Ni-, II für die Cr-reiche 
Domäne) ergab sich zudem, dass diese sowohl in Muster als auch d-Werten identisch aus-
fielen und ebenfalls einem experimentellen Beugungsmuster entsprachen, das von einem 
makroskopischen Bereich der Probe aufgenommen wurde. 
In Hinblick auf die Stabilität des Systems unter Energieeintrag konnte zunächst festge-
stellt werden, dass die in Kapitel 5.1 beschriebene, elektronenstrahlinduzierte Phasen-
umwandlung auch für das entmischte Domänennetzwerk gilt [36]. Es wurde jedoch wei-
terhin untersucht, wie sich das System bei erhöhter Temperatur verhält, wozu eine kon-
ventionell präparierte Probe im TEM in situ geheizt wurde. In Abbildung 23 sind hierzu 
STEM-HAADF Aufnahmen des Ni-Cr-S-Systems bei Raumtemperatur sowie der Höchst-
temperatur von 748 K dargestellt, die sowohl Bulkflächen des Materials als auch eine 
Korngrenze (s. Markierung) zeigen. 
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Abbildung 23: STEM-HAADF-Abbildungen des entmischten Ni-Cr-S-Domänensystem während eines in situ-
Heizexperiments. Die bei Raumtemperatur in bekannter Form erscheinenden Domänen begannen ab 573 K zu 
agglomerieren und formten größere Bereiche; Ni-reiches Material lagerte sich an der Korngrenze (Markie-
rung) an.  
Bei Raumtemperatur zeigte das Domänennetzwerk zunächst die bereits bekannte Struk-
tur, welche in der Elektronenbeugung die I2/m-Struktur des NiCr2S4 aufwies (vgl. Abbil-
dung 18) und durch Bestrahlung in P63/mmc wechselte. Bis 573 K erschien die Erschei-
nung des Domänennetzwerks identisch zu derer bei Raumtemperatur, weiteres Heizen 
führte jedoch zu einer Agglomeration insbesondere der Ni-reichen Domänen. Wie in Ab-
bildung 23, rechts zu sehen, wurden mit zunehmender Temperatur die linienförmigen, 
Ni-reichen Domänen zunehmend unterbrochen und verbreiterten sich, wobei sich oft-
mals breite, tropfenähnliche Formen ergaben. Neben der Agglomeration im Bulkmaterial 
war zudem eine Anreicherung Ni-reicher Domänen an der Korngrenze in der Bildmitte zu 
beobachten, an deren Verlauf sich mehrere Domänen mit bis zu 300 nm Durchmesser be-
wegten. In vielen Bereichen war eine erhöhte Entmischung der Elemente zu beobachten; 
während die Cr-reichen Domänen jedoch oftmals nur geringe Abweichungen zur Stöchi-
ometrie bei Raumtemperatur zeigten, wiesen einige Ni-reiche Domänen oftmals nur noch 
Spuren von Cr auf und schienen dieses nahezu vollständig verdrängt zu haben [36]. Die 
Migration insbesondere des Ni-Anteils scheint dabei nicht verwunderlich: So ist bekannt, 
dass die Ni2+-Kationen eine hohe Mobilität in den Defektschichten des Materials besitzen 
und diese thermisch wie elektronisch aktiviert werden kann (vgl. Kapitel 2.2.2 und 5.1), 
während die Cr3+-Kationen fest in CrS2-Schichten positioniert sind.  
Beachtenswert ist jedoch, dass sich trotz der zunehmenden Inhomogenität und hohen, 
lokalen Ni-Gehalte weiterhin großflächig die I2/m-Phase nachweisen ließ. Auch bei der 
Höchsttemperatur von 748 K konnten in der Elektronenbeugung weiterhin zunächst die 
monokline und erst später die hexagonale Phase beobachtet werden, Abweichungen vom 
Verhalten bei Raumtemperatur zeigten sich dabei nicht ([36], vgl. Abbildung 18).  
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Hinsichtlich der physikalischen Eigenschaften des Systems, die in Tabelle 7 gezeigt sind, 
konnte beim entmischten Domänennetzwerk allgemein metallisches Verhalten festge-
stellt werden, da die elektrische Leitfähigkeit mit 2080 S∙cm-1 hoch und der Seebeck-Ko-
effizient mit -15,40 µV∙K-1 sehr niedrig ausfielen. Im Vergleich zu Daten einer Vorstudie, 
in denen NiCr2S4 sowohl FAST-kompaktiert als auch heißgepresst wurde, konnte in den 
eigenen Versuchen eine deutliche Steigerung sowohl der Dichte als auch der elektrischen 
Leitfähigkeit erreicht werden, während sich der Seebeck-Koeffizient im Falle des Heiß-
pressens nahezu identisch und beim FAST um eine Größenordnung geringer zeigte. Die 
thermische Leitfähigkeit fiel mit 3,29 W∙m-1∙K-1 höher als die des heißgepressten NiCr2S4 
aus, ein Vergleichswert des FAST-kompaktierten Materials wurde nicht angegeben. Gene-
rell ist beim Vergleich zu beachten, dass in der Studie deutlich abweichende Kompaktie-
rungsparameter angewandt wurden und generell bei reduzierter Temperatur und höhe-
rem Druck gearbeitet wurde – die ähnlichen Dichten bis nahezu identischen Seebeck-Ko-
effizienten legen jedoch zumindest eine grundlegende Vergleichbarkeit der Daten nahe. 
Die Ursache der deutlich erhöhten, elektrischen Leitfähigkeit des Ni-Cr-S-Systems ließe 
sich zunächst in der gesteigerten Dichte vermuten; spätere Synthesen (vgl. Tabelle 10) 
eines stöchiometrischen Systems ergaben jedoch elektrische Leitfähigkeiten in identi-
scher Größenordnung zur Literatur, weshalb sich die Steigerung mit hoher Wahrschein-
lichkeit auf die abweichende Zusammensetzung des Ni-Cr-S-Materials zurückführen lässt.  
Die für die Materialklasse insgesamt eher durchschnittliche thermische Leitfähigkeit des 
Ni-Cr-S-Systems zeigt weiterhin, dass trotz der Entmischung keine signifikante Verbesse-
rung eintrat. In Anbetracht der Nanostruktur (vgl. Abbildung 21) ließ sich dies jedoch 
letztendlich erwarten, da ein völlig kohärentes System keinerlei zusätzliche Mechanismen 
zur Phononenstreuung aufweist. Da das Ni-Cr-S-System weiterhin die Eigenschaft zeigte, 
dass sich die Domänen bei erhöhter Temperatur veränderten und Cr-Anteile aus Ni-rei-
chen Domänen oftmals verdrängt wurden, (vgl. Abbildung 23), wurde die thermische 
Leitfähigkeit zudem temperaturabhängig von Raumtemperatur bis 800 K gemessen (An-
hang VI). Hierbei war mit steigender Temperatur eine ebenfalls steigende thermische 
Leitfähigkeit zu beobachten, welche ein für metallartige Materialien übliches Verhalten 
zeigt und für ein weiterhin mehrheitlich kohärentes Gitter spricht [32,139]. Wäre durch die 
veränderte Domänenstruktur zusätzliche Unordnung ins System gebracht worden, hätte 
sich dies in Form einer sinkenden oder stagnierenden thermischen Leitfähigkeit äußern 
können – dies konnte jedoch nicht beobachtet werden. 
Tabelle 7: Physikalische Kenngrößen des entmischten Ni-Cr-S-Netzwerks im Vergleich mit Literaturwer-
ten [103] von FAST-kompaktiertem sowie heißgepresstem NiCr2S4 (HP). Die angegebenen Vergleichswerte stel-
len jeweils das Optimum beider Methoden dar, weshalb die Sinterparameter von den hier angewandten abwei-













Ni-Cr-S [36] 1273/71 4,58 2080,00 -15,40 3,29 0,49 
NiCr2S4 [103], FAST 848/300 4,27 608,00 -172,00 - 18,00 
NiCr2S4 [103], HP 878/300 3,68 550,00 -17,00 1,40 0,16 
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5.2.2 Erklärung der Domänenstruktur 
Zum genaueren Verständnis des Entstehungsprozesses der Entmischung wurden nach-
träglich Untersuchungen an den Syntheseedukten sowie dem entstandenen Produkt vor 
der Kompaktierung durchgeführt, wobei erstere über TEM und zweitere über XRD er-
folgte.  
Für die Synthese (Details s. Anhang V) wurde eine 50:50-Legierung von Ni und Cr ver-
wendet und gemeinsam mit elementarem S gemäß der Zusammensetzung (Ni,Cr)2S3 ein-
gewogen. Die TEM-Analyse des Pulvers zeigte jedoch, dass die verwendete Legierung 
stark verunreinigt war, mehr aus einer Mischung beider Metalle als einer tatsächlichen 
Legierung bestand und der Cr-Anteil gegenüber Ni deutlich überwog. Die Ergebnisse der 
EDX in Tabelle 6 erscheinen somit nachvollziehbar, da sich der dort beobachtete Gehalt 
beider Metalle zwischen der 1:2-Zusammensetzung der Zielverbindung und dem angege-
benen Verhältnis des Syntheseedukts bewegt. 
Die XRD-Analyse des Syntheseprodukts ergab, dass dieses aus einem Gemisch verschie-
dener Phasen bestand [36]. So konnte zunächst die Mehrheitsphase Ni-Cr-S (Cr3S4-Struk-
turtyp) mit einem Anteil von ca. 67 % bestimmt werden, weiterhin zeigten sich jedoch 
ebenfalls ca. 26 % NiS2 sowie Spuren von Cr2S3, NiS und elementarem Schwefel [36]. Eine 
erneute Messung ergab nach erfolgter Kompaktierung ein deutlich homogeneres Verhält-
nis, in dem lediglich Ni-Cr-S sowie Anteile des hexagonalen NiCr2S4-Polytypen nachgewie-
sen werden konnten. Es lässt sich daher festhalten, dass während der Kompaktierung 
eine Homogenisierung des Phasengemisches stattfand – diese wurde von Veremchuk et 
al. zuvor an einem TiO2-System beobachtet [168], konnte für Chromsulfide jedoch bisher 
nicht nachgewiesen werden [36]. 
Aufgrund der Phasenzusammensetzung und relativen Homogenität des kompaktierten 
Materials erscheint ein Einfluss auf die Entmischung unwahrscheinlich. Dies wird von der 
Tatsache unterstützt, dass sowohl Ni- als auch Cr-reiche Domänen in HRTEM und Elekt-
ronenbeugung identische Beugungsmuster aufweisen (vgl. Abbildung 21), weshalb an-
dere Mechanismen der Entmischung bedacht werden müssen. 
Ein Ausscheidungs- oder Nukleations-ähnlicher Mechanismus für die Entmischung lässt 
sich zunächst ausschließen. In diesem Fall wären Domänen in runder bis Partikel-ähnli-
cher Form zu erwarten, die statistisch im Material verteilt wären [175,176]. Da sich inner-
halb eines Korns jedoch eine stark homogene, orientierte Strukturierung der Domänen 
ohne erkennbare Keim-Ursprünge zeigte, müssen andere Mechanismen in Betracht gezo-
gen werden, die im Folgenden diskutiert werden sollen: Spinodale Entmischung sowie 
Elektromigration.  
Spinodale Entmischung bezeichnet dabei die spontane Trennung eines Festkörpers in 
zwei unterschiedliche Komponenten, die instantan ohne vorherige Nukleation abläuft 
und eine charakteristische Struktur miteinander verknüpfter Bereiche gleicher Phase er-
zeugt [36,69,177]. Dies trifft auf die Beobachtungen am Ni-Cr-S-System zu, wobei zusätzlich 
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die Randbedingungen der Entmischung beachtet werden müssen: Diese geschieht übli-
cherweise im Rahmen einer raschen Abkühlung; Binder und Fratzl [177] beschreiben zu-
dem die Voraussetzung eines initial ungeordneten Systems. Wird das ungeordnete Sys-
tem von einer hohen Temperatur oberhalb des kritischen Punkts plötzlich abgekühlt, 
wird der Zustand der Unordnung kurzzeitig eingefroren und ordnet sich in einem spon-
tanen Prozess unterhalb der kritischen Temperatur, wobei ein System nun geordneter 
Domänen mit komplementären Zusammensetzungen entsteht [69,177]. In Hinblick auf das 
Ni-Cr-S-System sprechen sowohl das Erscheinungsbild der Domänenstruktur als auch die 
Umstände der Kompaktierung für eine spinodale Entmischung – nach dem Sinterprozess 
wird üblicherweise schnell abgekühlt, woraus sich je nach thermodynamischen Voraus-
setzungen durchaus eine Form des Abschreckens ergeben kann. Ebenfalls erscheint das 
Auftreten eines ungeordneten Zustands während des Sinterprozesses plausibel: Zu Be-
ginn des Prozesses war ein Phasengemisch vorhanden und die erhöhte Temperatur des 
Sinterns könnte die Mobilität der Ni2+-Kationen thermisch aktiviert haben. Der hieraus 
folgende Hochtemperatur-Polytyp mit NiAs-Struktur konnte in temperaturabhängigen in 
situ-XRD Messungen bei entsprechender Temperatur nachgewiesen werden und machte 
einen Anteil von etwa 22 % des Gesamtsystems bei 1198 K aus [36].  
Für das Auftreten einer spinodalen Entmischung spricht insgesamt besonders die Symp-
tomatik, da das Erscheinungsbild der Domänen sowie deren gegensätzliche Zusammen-
setzung gut mit den charakteristischen Merkmalen übereinstimmen. Ebenfalls erscheint 
das Auftreten eines initialen Unordnungszustands aufgrund des Phasengemisches und 
Anteilen des NiAs-Strukturtyps denkbar. Der nicht-signifikante Anteil des Polytyps bei 
der Sintertemperatur wirft im Gegenzug die Frage auf, ob die kritische Temperatur des 
Systems bereits erreicht wurde, ebenfalls lässt sich nicht abschließend klären, ob das Ab-
kühlen des Presslings nach der Kompaktierung tatsächlich die Bedingungen eines Ab-
schreckprozesses erfüllte. Folgeexperimente (vgl. Kapitel 5.4), in denen explizite Ab-
schreckversuche der Sinterprodukte durchgeführt wurden, zeigten beispielsweise keine 
Entmischung des Materials, wobei in diesem Fall ein geordnetes, phasenreines Initialsys-
tem vorlag.  
Den zweiten, möglichen Mechanismus der Entmischung stellt die sogenannte Elektromig-
ration dar, bei dem Material auf mikroskopischer Ebene durch einen angelegten Gleich-
strom bewegt wird. Die Möglichkeit des Auftretens ergab sich aus der Beobachtung (vgl. 
Abbildung 19), dass die Domänenstruktur innerhalb eines Korns einer gleichförmigen 
Richtung folgte, die sich wiederum von Korn zu Korn unterschied. Während der durchge-
führten Sinterungen lag jeweils ein Gleichstrom am Material an, dessen Richtung während 
des Prozesses konstant blieb – es erscheint daher nicht abwegig, dass dieser in Kombina-
tion mit der erhöhten Temperatur und folgender, thermisch aktivierter Kationenmobili-
tät zu einer Nettomigration von Ni2+-Kationen führte. Durch die axiale Richtung des 
Stroms erscheint es zunächst naheliegend, dass die Orientierung der Domänen in diesem 
Fall einer gleichen, kornübergreifenden Richtung – der des angelegten Stroms – folgen 
müsste; hierbei ist jedoch die Tatsache zu beachten, dass sich die Kationen durch das con-
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finement innerhalb der Defektschichten nicht dreidimensional im Kristall bzw. Korn be-
wegen können. Die unterschiedlichen Orientierungen der Domänen könnten somit ein In-
diz darstellen, dass die Migration zwar global dem Sinterstrom zu folgen versuchte, dies 
jedoch aufgrund der unterschiedlichen Orientierungen der Körner und deren Defekt-
schichten zum beobachteten, heterogenen Erscheinungsbild führte. Auch würde das Auf-
treten von Elektromigration die Anlagerung von Ni an Korngrenzen erklären, da Studien 
zur Elektromigration in Polykristallen oftmals eine erhöhte Ionendiffusion entlang der 
Korngrenzen feststellen konnten [178–180]. 
Im Gegensatz zur spinodalen Entmischung sind die Bedingungen zum Auftreten von 
Elektromigration nicht klar definiert. Ein Großteil der Forschung zur Elektromigration 
beschreibt das Phänomen innerhalb von Metallen, wobei Halbleiter selten und zumeist 
im Zusammenhang mit Metallkontaktierungen Erwähnung finden. Anselmi-Tamburini 
zeigte dabei [181], dass geringe Anteile eines Metallkontakts bei Stromdichten über 
1 kA∙cm-² in den kontaktierten Halbleiter hineindiffundieren können. Ebenso wurde die 
Bildung intermetallischer Phasen in Sinterkörpern mit unterschiedlicher Zusammenset-
zung beobachtet [182,183], die durch Elektromigration streifenförmige Anordnungen in 
Richtung des Stromes annahmen. Cahen et al. [164] beschrieben weiterhin, dass sich Dotie-
relemente innerhalb eines Halbleiters unter Bedingungen verschieben ließen, die denen 
der Kompaktierung des Ni-Cr-S ähnelten. Die von Anselmi-Tamburini beschriebene 
Stromdichte wurde während der Kompaktierung nicht erreicht, fiel jedoch in eine ver-
gleichbare Größenordnung und betrug ca. 0,5 kA∙cm-².  
Somit sprechen im Gegensatz zur spinodalen Entmischung einige Bedingungen für das 
Auftreten von Elektromigration, während die eine Verbindung zur Symptomatik nicht im-
mer vollständig gegeben ist. Andere ternäre Schichtsysteme wie CuCrS2 zeigten in durch-
geführten Studien keine Tendenz zum Entmischen [27], obwohl Struktur und Bedingungen 
dies zugelassen hätten. Ebenfalls erscheint die gleichmäßige Domänenstruktur des Ni-Cr-
S widersprüchlich, da die Domänen innerhalb eines Korns sehr ähnliche Breiten zeigten, 
die im Falle eines extrinsisch erzwungenen Prozesses wie Elektromigration durchaus in-
homogener hätten ausfallen können.  
Weiterführende Experimente könnten prüfen, ob tatsächlich eine Abhängigkeit zwischen 
dem Sinterstrom und der Bildung von Domänen gegeben ist: So könnte die Matrize nach 
der Hälfte der Prozesszeit gedreht werden oder anstelle von Gleich- mit Wechselstrom 
kompaktiert werden. Letzteres ist auf modernen Sinteranlagen möglich, die im Rahmen 




Das entmischte Domänennetzwerk in Ni-Cr-S lässt sich anhand der gewonnenen Erkennt-
nisse als strukturell dreidimensional kohärent beschreiben. Trotz des signifikanten, stö-
chiometrischen Unterschieds der Ni- sowie Cr-reichen Domänen verwuchsen diese kom-
plett spannungsfrei und bildeten ein zwar lokal und mikroskopisch entmischtes, makro-
skopisch jedoch homogenes System. Sowohl Ni- als auch Cr-reiche Domäne erschienen in 
Phase und d-Werten identisch, obwohl sich insbesondere die Ni-reiche Domäne deutlich 
abseits der Idealstöchiometrie bewegte. Die Makrostruktur entsprach laut Elektronen-
beugung trotz stöchiometrischer Abweichungen der I2/m-Struktur des NiCr2S4, der sich 
ebenfalls FFTs der einzelnen Domänen zuordnen ließen. In situ-Heizen des Domänennetz-
werks zeigte eine Stabilität bis 573 K und führte darüber hinaus zu einer Agglomeration 
insbesondere der Ni-reichen Domänen, welche durch thermisch aktivierte Ionenmobilität 
erfolgte. Die I2/m-Phase blieb dabei stabil und war auch bei 748 K ohne signifikante Ab-
weichungen zu beobachten. Sowohl die elektrische Leitfähigkeit als auch der Seebeck-Ko-
effizient des Systems entsprachen mehr metallischem als halbleitendem Verhalten, wäh-
rend die thermische Leitfähigkeit in erwartbarem Rahmen ausfiel. Weder das Domänen-
netzwerk selbst noch die bei erhöhter Temperatur beobachtete Segregation innerhalb der 
Domänen konnte zu einer signifikanten Verbesserung der thermischen Leitfähigkeit bei-
tragen, wobei dies in erster Linie der Kohärenz des Systems geschuldet ist. Der Mechanis-
mus der Entmischung und Domänenbildung lässt sich auf zwei Mechanismen eingrenzen; 
sowohl spinodale Entmischung als auch Elektromigration erscheinen wahrscheinlich, las-
sen sich jedoch nicht abschließend beweisen oder widerlegen. In ersterem Fall bleiben 
die komplexen thermodynamischen Bedingungen unklar, während im zweiten eine tat-
sächliche Abhängigkeit von Sinterstrom und Domänenausrichtung bewiesen werden 




Während der TEM-Untersuchungen des Domänennetzwerks fiel auf, dass beide Proben 
des entmischten Ni-Cr-S-Materials starke Zwillingsphänomene zeigten. Diese werden im 
folgenden Unterkapitel anhand von Fallbeispielen gezeigt und analysiert, ebenso wird 
eine kurze Einführung in die verschiedenen Haupttypen von Zwillingen gegeben sowie 
der Versuch einer Einordnung in diese unternommen. 
Zwillingsstrukturen zeigen sowohl im HRTEM als auch der Elektronenbeugung charakte-
ristische Merkmale; so lässt sich in ersterem häufig eine Konstellation erkennen, wie sie 
in Abbildung 17a zu sehen ist: Von einer zentral angeordneten Inversionsebene verlaufen 
die Reihen einander exakt spiegelsymmetrisch entgegengesetzt. Die resultierenden Mus-
ter der Elektronenbeugung lassen sich dabei nicht direkt einer Zonenachse der Ur-
sprungsstruktur zuordnen und ergeben sich erst aus der Überlagerung zweier, zueinan-
der invertierter Muster. Die Art und Weise dieser Überlagerung kann Aufschluss über die 
Klasse der Zwillingsstruktur geben, wobei zwischen drei grundsätzlichen Typen unter-
schieden wird: 
Meroedrische Zwillinge zeigen in Summe eine vollständige Überlagerung sämtlicher Re-
flexe. Diese sind bis in hohe Ordnungen deckungsgleich und zeigen im Vergleich zu den 
Einzelbildern beider Partner eine Angleichung der Reflexintensitäten, da jede Intensität 
des resultierenden Beugungsmusters eine Summe darstellt. Aufgrund ihrer Gesetzmäßig-
keit können meroedrische Zwillinge nur in Kristallsystemen mit mehr als einer Laue-
gruppe auftreten, weshalb sie nur im Kubischen, Hexagonalen, Tetragonalen und Trigo-
nalen zu finden sind [184,185].  
Bei pseudo-meroedrischen Zwillingen ist die Symmetrie der Einheitszelle höher als die 
ihres Kristallsystems, weshalb der Zwilling nach außen als eine höhersymmetrische 
Klasse erscheint. Dies trifft z. B. auf ein monoklines System mit β ≃ 90 ° zu; bei Einhaltung 
des Idealwinkels wäre eine pseudo-orthorhombische Struktur mit exakt überlagernden 
Reflexen erkennbar, während bei Abweichungen von β = 90 ° eine partielle Aufspaltung 
von Reflexen zu beobachten wäre [184–187]. 
Nicht-meroedrische Zwillinge zeigen einen willkürlichen Aufbau und folgen keiner klar 
definierten Gesetzmäßigkeit. So können sämtliche Arten von Reflexüberlagerungen auf-
treten und im selben Zwilling koexistieren, die von einer vollständigen Deckung bis hin 
zu einer klaren Trennung beider Teilreflexe reichen [184,185]. 
Mathematisch lässt sich das Verhältnis der beiden Zwillingspartner zueinander über eine 
Zwillingsmatrix P beschreiben, die die Translation einer Ebene des ersten Partners (h,k,l)1 
in die Ebene (h,k,l)2 des zweiten Partners beschreibt [184,188,189]: 
 










Für die im Ni-Cr-S-System beobachteten Zwillinge erfolgte die Lösung des Zwillingsgeset-
zes über grafische Strukturmodelle im Realraum. Diese wurden zur Vereinfachung in 
Blickrichtung c aufgestellt, zu der beide Zwillingsgrenzen [310]* und [11̅0]* orthogonal 
verlaufen. In den folgenden Abbildungen 24 und 25 sind Beispiele für Zwillingsstrukturen 
gezeigt, wie sie während der Untersuchungen des entmischten Ni-Cr-S-Systems beobach-
tet und über Elektronenbeugung abgebildet wurden. Abbildung 24 zeigt dabei eine Ver-
zwillingung der Zonenachsen [1̅31] und [131̅̅̅̅ ], bei der sich die Reflexe der [310]*-Rich-
tung mit identischen und jene der [1̅14̅]*-Richtung mit invertierten Vorzeichen decken. 
Im experimentellen Beugungsbild zeigte sich ein äußerst homogenes Verhältnis der In-
tensitäten, bei dem sich diese allgemein zwischen niedriger und höherer Ordnung deut-
lich weniger als in den Simulationen unterschieden – dies ist jedoch, bis zu einem gewis-
sen Grad, der erhöhten Dicke der Probe geschuldet, an der das Beugungsbild aufgenom-
men wurde. Die konstruierte Simulation des Zwillings rechts in der Abbildung zeigt zu-
dem, dass die Reflexe in [1̅14̅]*- bzw. [11̅4]*- Richtung bereits in der ersten Ordnung nicht 
deckungsgleich ausfielen; der Effekt verstärkte sich in höheren Ordnungen verstärkt und 
trat in ähnlicher Form auch in anderen Ebenen auf. 
 
Abbildung 24: Experimentelles Elektronenbeugungsbild einer Zwillingsstruktur im Ni-Cr-S-System (links) mit 
grafischer Strukturlösung anhand von Simulationen eines stöchiometrischen NiCr2S4-Kristalls [114,143]. Der be-
obachtete Zwilling stellt eine Kombination der Zonenachsen [1̅31] und [131̅̅̅̅ ] dar, deren Zwillingsgrenze die 
[301]*-Richtung bildet. Beide Zonenachsen sind separat in der mittleren Reihe aufgestellt, weisen jedoch be-
reits die Orientierung des späteren Zwillings auf – aus der Überlagerung beider ergibt sich die rechts gezeigte 
Simulation des kompletten Zwillings. Die mit einem Stern markierten Ebenen wurden zur Berechnung des zu-
gehörigen Zwillingsgesetzes in Formel 20 verwendet. 
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Das Zwillingsgesetz der beobachteten Struktur wurde exemplarisch anhand der de-
ckungsgleichen Ebenen (202)* sowie (112̅)* gelöst (s. Stern in Abbildung 24, rechts): 
 
(2,0,2)[1̅31] =  (1,1, 2̅)[131̅̅̅̅ ]𝑃    
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Abbildung 25 zeigt eine Verzwillingung der Zonenachsen [11̅̅̅̅ 1] und [111̅], in der die 
[11̅0]*-Richtung die Zwillingsgrenze darstellt. Während die erste Struktur in Abbildung 
24 mehrere deckungsgleiche Richtungen sowie eine Aufteilung einiger Reflexe in höheren 
Ordnungen zeigte, trat beides in der zweiten Struktur nicht auf. Lediglich die Zwillings-
grenze erschien identisch, während sich die Reflexfolge der anderen Richtungen stets aus 
einer Kombination beider Bestandteile ergab. Weiterhin waren im experimentellen Beu-
gungsbild zusätzliche, schwache Reflexintensitäten zu beobachten, die in den simulierten 
Strukturen nicht vorgesehen sind – diese können ein Artefakt von Doppelbeugungsphä-
nomenen darstellen oder sich aus veränderten Auslöschungsregeln ergeben, die durch 
die Zwillingsstruktur entstanden sind [173].  
Das für das zweite System gültige Zwillingsgesetz wurde anhand der deckungsgleichen 
Ebenen (112̅̅ ̅̅ ̅)* und (202)* (s. Stern in Abbildung 25) wie folgt aufgestellt: 
 
(1̅, 1̅, 2̅)[11̅̅̅̅ 1] =  (2,0,2)[111̅]𝑃    
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Hinsichtlich der Klassifizierung deuten die Merkmale des betrachteten Zwillings auf einen 
pseudo-meroedrischen Typus hin: Der über Rietveld-Verfeinerungen bestimmte, mono-
kline Winkel β = 91,08 ° erfüllt die gegebene Bedingung [187], zudem ist eine hohe De-
ckungsgleichheit vieler Reflexe ersichtlich, deren leichte Aufspaltung in höheren Ordnun-
gen (vgl. Abbildung 24) innerhalb des Typus‘ zulässig ist. Gegen eine Einordnung als 
meroedrisch sprechen das monokline System sowie das Auftreten nicht-überlagernder 
Reflexe, ebenfalls lässt sich durch die klar erkennbare Ordnung ein nicht-meroedrischer 
Typus ausschließen. Die Bildung von Zwillingsstrukturen steht häufig in Zusammenhang 
mit der Relaxation von Spannungen [190,191], die in diesem Fall durch das rasche Abkühlen 
des Ni-Cr-S-Phasengemischs nach der Kompaktierung aufgetreten sein können. Weiter-
hin werden Zwillinge häufig in Fällen beobachtet, in denen eine translationsgleiche Um-
wandlung eines höher- in ein niedersymmetrisches System auftritt [36]. Dies trifft für das 
Ni-Cr-S-System insofern zu, dass in in situ-XRD-Messungen bei Temperaturen ähnlich de-
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rer des Sinterprozesses Anteile der NiAs-Typ-Hochtemperaturphase in P63/mmc beo-
bachtet wurden. Diese war wiederum in der abgekühlten Probe (initial) nicht nachweis-
bar, weshalb von einer Umwandlung in die I2/m-Struktur während des Abkühlens ausge-
gangen werden kann, woraus die Bildung der Zwillingsstrukturen folgte [36]. 
 
Abbildung 25: Experimentelles Elektronenbeugungsbild einer Zwillingsstruktur im Ni-Cr-S-System (links) mit 
grafischer Strukturlösung anhand von Simulationen eines stöchiometrischen NiCr2S4-Kristalls [114,143]. Der be-
obachtete Zwilling stellt eine Kombination der Zonenachsen [11̅̅̅̅ 1] und [111̅] dar, deren Zwillingsgrenze die 
[11̅0]*-Richtung bildet. Beide Zonenachsen sind separat in der mittleren Reihe aufgestellt, weisen jedoch be-
reits die Orientierung des späteren Zwillings auf – aus der Überlagerung beider ergibt sich die rechts gezeigte 
Simulation des kompletten Zwillings. Die mit einem Stern markierten Ebenen wurden zur Berechnung des zu-
gehörigen Zwillingsgesetzes in Formel 21 verwendet. 
Wie bereits in Kapitel 5.1 beschrieben, konnte im Zuge der elektronenstrahlinduzierten 
Phasenumwandlung des Ni-Cr-S-Systems auch eine Eliminierung bzw. Ausheilung der 
Zwillingsstrukturen beobachtet werden. Dies lässt sich ebenso wie die Phasenumwand-
lung auf eine durch ballistischen Energieeintrag erhöhte Mobilität der Ni2+-Kationen zu-
rückführen, in deren Zuge sich das Zwillingssystem umordnete und die Struktur des NiAs-
Typs entstand, in dem die Zwillinge nicht auftraten. Eine Verbindung zwischen Domänen-
netzwerk und Zwillingsstrukturen kann insgesamt als unwahrscheinlich angesehen wer-
den. So konnten im komplett kohärenten Netzwerk keine Überschneidungen von Domä-
nen- und Zwillingsgrenzen beobachtet werden, die auf einen Zusammenhang hindeuten 
würden, ebenfalls erschienen die Zwillingsstrukturen oftmals in Bereichen, die über die 
Größenordnung der Domänen hinausgingen und teilweise mehrere Domänenanteile in-
nerhalb eines Zwillingssystems zeigten [36]. 
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5.4 Effekte von Substitutionen im Kationengitter (Mn, In) 
Auch im Falle des ternären Systems Ni-Cr-S bot sich eine Substitution des Kationenanteils 
an, um deren Einfluss auf die Struktur und thermoelektrischen Eigenschaften zu untersu-
chen. Dies erschien insbesondere in Hinblick auf die initial hohe, elektrische Leitfähigkeit 
der Grundverbindung NiCr2S4 als aussichtsreich, da diese auch nach einer substitutions-
bedingten Verringerung auf hohem Niveau verbleiben würde. Gleichzeitig würde durch 
die Substitution zusätzliche Unordnung ins Gitter des Systems eingebracht, wodurch sich 
eine erhöhte Streuung von Phononen und somit eine Reduktion der thermischen Leitfä-
higkeit erreichen ließe [32–34].  
Für die Versuchsreihe wurden dabei Mn/Mn2+ sowie In/In2+ gewählt: Ersteres gilt auf-
grund seines zu Ni/Ni2+ ähnlichen Atomradius‘ als strukturell kompatibel, während das 
deutlich größere In/In2+ als strukturell inkompatibel angesehen werden kann. Für Mn 
werden dabei ein direkter Einbau ins Wirtsgitter und die Bildung von Punktdefekten er-
wartet, während sich im Falle des In eine Bildung von In-reichen Fremdphasen oder Aus-
scheidungen zeigen könnte. Beide liefern unterschiedliche Einflüsse auf die Ordnung des 
Systems, weshalb ein direkter Vergleich von Struktur und thermoelektrischen Eigen-
schaften vielversprechend erscheint.  
Beide Substitutionssysteme wurden gemeinsam mit einem dritten Ansatz der NiCr2S4-
Grundverbindung synthetisiert, wobei jeweils ein Pulver unter Abschrecken und eines 
mit unkontrollierter Abkühlung nach Abschaltung des Ofens fertiggestellt wurde. Die 
langsam abgekühlten Pulver wurden in Folge unter identischen Bedingungen kompak-
tiert. Hierdurch lässt sich eine direkte Gegenüberstellung von Struktur und Kenngrößen 
erreichen, ebenfalls kann die Grundverbindung hinsichtlich des zuvor beobachteten Do-
mänennetzwerks untersucht werden, da die zugehörigen Proben mit abweichenden Edu-
kten und Sinterparametern hergestellt wurden [36]. 
Nach der Synthese wurden die Produkte zunächst über Röntgenbeugung untersucht, wo-
bei lediglich die Grundverbindung NiCr2S4 als phasenrein erschien. Die Mn-Substitution 
Mn0.1Ni0.9Cr2S4 (Mn01) zeigte bei langsamem Abkühlen ein Phasengemisch aus NiCr2S4 in 
I2/m sowie MnCr2S4, welches in der kubischen Raumgruppe Fd3̅m kristallisierte. Durch 
Abschrecken konnte die Probe in der reinen, monoklinen Ursprungsphase eingefroren 
werden; eine Entmischung erfolgte nicht. Im Falle von In0.1Ni0.9Cr2S4 (In01) konnte so-
wohl beim langsamen Abkühlen als auch nach Abschrecken ein Phasengemisch beobach-
tet werden. So führte das langsame Abkühlen zu monoklinem NiCr2S4 in Kombination mit 
einer kubischen (Ni,In,Cr)3S4-Phase in Fd3̅m sowie einer Defektspinellphase (Ni,In,Cr)3-
XS4 in F4̅3m-Struktur. Durch Abschrecken nach der Synthese konnte das Auftreten der 
Defektspinellphase unterbunden werden, ein Gemisch der vorherigen beiden war jedoch 
nach wie vor vorhanden.  
Für die anschließende FAST-Kompaktierung wurden in allen drei Fällen jeweils die lang-
sam abgekühlten Syntheseprodukte verwendet. Hierbei zeigte sich, dass im Wesentlichen 
die Zustände der abgeschreckten Produkte erreicht wurden; NiCr2S4 sowie Mn01 konnten 
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nach der Kompaktierung im XRD als phasenrein bestätigt werden, während bei In01 das 
Phasengemisch ohne Defektspinell vorlag. Die in Kapitel 5.2.1 und [36] beobachtete Homo-
genisierung des Phasengemischs durch die Kompaktierung konnte somit lediglich die Bil-
dung der MnCr2S4-Fremdphase unterbinden, wobei die In-reiche Fremdphase aufgrund 
der starken Inkompatibilität mit der Wirtsstruktur stabil blieb. 
Neben der makroskopischen Struktur wurden alle Systeme sowohl vor als auch nach der 
Kompaktierung im TEM untersucht, wobei in ersterem Fall eine Pulver- und nach der 
Kompaktierung eine konventionell präparierte Probe in Draufsicht untersucht wurden. 
Tabelle 8 zeigt dabei zunächst eine Gegenüberstellung der Zusammensetzungen von Pul-
ver und Pressling, die über EDX ermittelt wurden. 
Tabelle 8: Zusammensetzungsvergleich der substituierten Ni-Cr-S-Systeme vor (Pulver) sowie nach der Kom-
paktierung (Pressling). Die Daten wurden über TEM-EDX in Form von EDX-Maps aufgenommen und die gege-
benen Werte jeweils über die Gesamtergebnisse dreier Experimente gemittelt; die Zahl in Klammern gibt die 
Varianz als Abweichung der letzten Stelle an. Msub* bezeichnet das jeweils substituierende Fremdmetall, es gilt 
Msub* = (Mn, In). Zum Vergleich ist weiterhin die Zusammensetzung eines Untersuchten Presslings der Domä-
nen-Netzwerk-Studie in Kapitel 5.2.1 und [36] angegeben. 
Verbindung Pulver [at%] Pressling [at%] 
Msub* Ni Cr S Msub* Ni Cr S 
NiCr2S4 [36]   - - - - - 19 22 59 
NiCr2S4                    - 14(2) 32(2) 54(4) - 14(1) 28(1) 58(2) 
Mn0.1Ni0.9Cr2S4   (Mn01) 2(1) 12(1) 30(1) 56(2) 2(1) 17(2) 27(1) 54(3) 
In0.1Ni0.9Cr2S4     (In01) 3(2) 10(1) 28(2) 59(2) 3(3) 13(2) 29(4) 55(5) 
 
In Hinblick auf die Zielstöchiometrie von 14:29:57 at% für Ni-Cr-S bzw. 1:13:29:57 at% 
für die substituierten Systeme zeigt sich im Falle der Pulver ein leichter Überschuss an Cr, 
der mit einem Defizit an S einhergeht; die Abweichung liegt dabei jedoch noch im Rahmen 
des Messfehlers und trat weiterhin in In01 nicht auf. Auffällig für die substituierten Sys-
teme ist ein genereller Überschuss des Substitutionsmetalls. Im Falle von In01 ist dabei 
anzumerken, dass das In nicht im Volumen, sondern vereinzelt in stark In-haltigen Parti-
keln auftrat (vgl. Anhang VII, Abbildung 38); die Varianz fällt daher hoch aus und das Er-
gebnis kann lediglich als bedingt repräsentativ für das gesamte System angesehen wer-
den. Sowohl Mn01 als auch das Grundsystem fielen stöchiometrisch insgesamt homogen 
aus. Nach der Kompaktierung entsprachen sowohl NiCr2S4 als auch Mn01 im Wesentli-
chen der Zielzusammensetzung, wobei sich in Mn01 ein leichtes S-Defizit zugunsten eines 
höheren Ni-Gehalts beobachten ließ. Dies war ebenfalls in In01 zu sehen, hier fiel der In-
Gehalt erneut erhöht aus, wobei sich zusätzlich größere Schwankungen der Cr- sowie S-
Gehalte erkennen ließen. 
Insgesamt fiel die Stöchiometrie aller hergestellten Proben als gut mit der Zielzusammen-
setzung vergleichbar aus, insbesondere im Vergleich zur Vorstudie [36], in denen sich ein 
deutliches Chromdefizit zeigte. Die Abweichungen im Cr-, Ni- und S-Gehalt bewegen sich 
insgesamt im Rahmen des Messfehlers und lassen sich im Falle des erhöhten In-Gehalts 
auf eine statistische Überrepräsentation durch die lokalisierten Partikel zurückführen. 
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Weiterhin fallen die Unterschiede zwischen Pulver und Pressling gering aus; lediglich das 
Ni- und Cr-Verhältnis in Mn01 zeigt größere Abweichungen. Hierbei könnten während 
der Pulveruntersuchungen präferentiell Partikel der MnCr2S4-Fremdphase beobachtet 
worden sein, die allerdings nach der Kompaktierung nicht mehr auftraten, wodurch die 
Zielstöchiometrie erreicht werden konnte. Die im folgenden Abschnitt gezeigten Entmi-
schungen erschienen analog zu jenen der Vorstudie in Kapitel 5.2.1 und waren in der Stö-
chiometrie lediglich lokal, jedoch nicht makroskopisch beobachtbar. Detaillierte Abbil-
dungen der Elementverteilung sowie ein Vergleich vor und nach der Kompaktierung sind 
zusätzlich in Anhang VII zu finden. 
Aus den STEM-HAADF und STEM-EDX-Untersuchungen geht zunächst hervor, dass keine 
der Verbindungen vor der Kompaktierung eine sichtbare Form der Entmischung zeigte 
(vgl. Anhang VII). Die Pulver von NiCr2S4 und Mn01 wirkten homogen, während sich in 
In01 vereinzelte, lokale Ablagerungen In-reicher Partikel zeigten, während der Substi-
tuent im Bulk-Material nur in Spuren nachweisbar war. Die Ergebnisse entsprechen ins-
gesamt den Erwartungen; so hatte das domänenbildende NiCr2S4 vor der Kompaktierung 
ebenfalls keine Entmischung gezeigt [36]; das Auftreten In-reicher Partikel in In01 liegt 
hingegen nahe, da In durch seine Inkompatibilität nicht ins Bulk-Material integriert wer-
den kann.  
Nach der Kompaktierung zeigten sowohl die Grundverbindung als auch Mn01 Entmi-
schungsstrukturen, die sich durch starke Unterschiede im Z-Kontrast äußerten. Form und 
Größe der Entmischungen unterschieden sich dabei sowohl zwischen den Verbindungen 
als auch im Vergleich zur Domänenstruktur in Kapitel 5.2.1; so zeigte die Grundverbin-
dung feine Linien mit hellem Z-Kontrast und zufälliger Anordnung, während sich die Ent-
mischung in Mn01 in Form von agglomerierten Plättchen äußerte.  
Abbildung 26 zeigt hierzu die Entmischung der Grundverbindung NiCr2S4. In Bildab-
schnitt a sind die hell im Z-Kontrast erscheinenden Streifen gut zu erkennen, die in Brei-
ten von ca. 30-40 nm auftraten und keiner erkennbaren Orientierung folgten. Auf höheren 
Längenskalen formten die Streifen Agglomerate, die sich mit relativ klar definierten Gren-
zen (Abbildung 26a, Linien) von Bereichen mit dunklem Z-Kontrast abgrenzten, die keine 
Entmischung zeigten. Beobachtungen an einer Korngrenze in Abschnitt b deuteten darauf 
hin, dass diese ebenfalls in hellem Z-Kontrast erschien und den Verlauf der Streifen un-
terbrach; Ähnliches wurde ebenfalls im entmischen NiCr2S4-Domänensystem in Abbil-
dung 23 beobachtet. Dort folgten die Domänen- bzw. Entmischungsstreifen allerdings ei-




Abbildung 26: STEM-HAADF-Abbildung von kompaktiertem und konventionell präparierten NICr2S4. In a) sind 
nanoskopische Streifen mit hellem Z-Kontrast zu erkennen, die in bandförmigen Bereichen agglomerieren (vgl. 
Linien) und mit unstrukturierten Bereichen mit dunklem Z-Kontrast alternieren. Die Korngrenze in b) er-
scheint hell im Z-Kontrast, welcher analog im Domänennetzwerk des Ni-Cr-S-Systems in Kapitel 5.2.1 beobach-
tet wurde, und unterbricht den Verlauf der in a) zu sehenden Streifenmuster (Pfeil).  
Eine in In01 beobachtete Korngrenze fiel im Kontrast deutlich schwächer aus (vgl. Abbil-
dung 27b), weshalb die Vermutung naheliegt, dass sich die entmischte Struktur wie zuvor 
an den Korngrenzen anreicherte. Durch die feine und diffuse Natur der Entmischung ließ 
sich diese in keinem der verwendeten Mikroskope hinreichend in EDX-Maps abbilden; in 
Punktmessungen (s. Tabelle 9) konnten jedoch Abweichungen von jeweils 5 at% im Ni- 
respektive Cr-Gehalt ermittelt werden. Dabei zeigen die im Vergleich Ni-reichen Domä-
nen mit hellem Z-Kontrast in etwa die stöchiometrische Zusammensetzung, während die 
Cr-reichen Domänen mit dunklem Z-Kontrast ca. 4 at% unterhalb der Ni- und 1-2 at% 
oberhalb der Cr-Stöchiometrie liegen.  
Tabelle 9: STEM-EDX-Ergebnisse der Entmischungen in NiCr2S4 und Mn01. Als „hell“ bezeichnete Messwerte 
wurden von Bereichen mit hellem Z-Kontrast im STEM-HAADF aufgenommen; für die Bezeichnung „dunkel“ 
gilt entsprechend das Gegenteil. Die gegebenen Werte wurden jeweils über mehrere Messpunkte gemittelt; die 
Klammer gibt dabei die Varianz als Abweichung von der letzten Stelle an. 
Verbindung Element [at%] 
Mn Ni Cr S 
NiCr2S4, hell - 15(2) 26(4) 59(3) 
NiCr2S4, dunkel - 10(1) 29(3) 61(3) 
Mn0.1Ni0.9Cr2S4  (Mn01), hell 0(1) 35(7) 14(4) 51(4) 




Im Falle der Substitutionen Mn01 und In01 zeigte sich, wie in Abbildung 27 zu sehen, ein 
sehr unterschiedliches Bild. Während das Entmischungsphänomen des in Bildabschnitt a  
gezeigten Mn01 um einiges prägnanter als in der Grundverbindung ausfiel, erschien In01 
in Abschnitt b nahezu durchgängig homogen. Die im Pulver gelegentlich beobachteten, In-
reichen Partikel konnten weder in Form von Domänen noch als Ausscheidung nachgewie-
sen werden, ebenso zeigte das Bulk-Material keine Anzeichen von Entmischung. Die in 
der Bildmitte von Abschnitt b zu erkennende Korngrenze zeigt zudem keinen erhöhten Z-
Kontrast wie jene, die in der Grundverbindung beobachtet wurde (vgl. Abbildung 26b). 
Jenseits der Korngrenze lässt sich eine leichte Struktur mit schwach ausgeprägtem Z-Kon-
trast erkennen, diese lässt sich jedoch auf das dünne Material und Artefakte der Proben-
präparation zurückführen; EDX-Punktmessungen konnten keine signifikanten Abwei-
chungen der Stöchiometrie innerhalb des Materials nachweisen.  
 
Abbildung 27: STEM-HAADF-Aufnahmen von a) Mn01 sowie b) In01 nach der Kompaktierung und konventio-
nellen Präparation. Mn01 zeigt eine deutliche Entmischung, in der Agglomerate von Plättchen mit hellem Z-
Kontrast in Band-ähnlichen Formen auftreten (Markierungen). In01 zeigte keine chemische Entmischung oder 
Anlagerungen an der gezeigten Korngrenze.  
Die Entmischung in Mn01 zeigte sich, in deutlichem Unterschied zu NiCr2S4, in Form von 
Plättchen-ähnlichen Strukturen mit hellem Z-Kontrast. Diese erschienen mit einer deutli-
cheren Abgrenzung vom umliegenden Material und bildeten Durchmesser von bis zu 
200 nm. Ebenso wie die Entmischungen der Grundverbindung zeigten die Plättchen des 
Mn01 die Tendenz zur Agglomeration und formten konzentrierte Bereiche in Streifen-
form (vgl. Abbildung 26a, Markierungen), die angrenzenden Streifen mit tendenziell 
dunklem Z-Kontrast waren jedoch ebenfalls von vereinzelten, hellen Plättchen durchsetzt 
und erschienen in sich weniger homogen als jede des NiCr2S4. 
Durch die stärkere Abgrenzung zum Bulkmaterial ließ sich die entmischte Struktur des 
Mn01 in EDX-Elementverteilungen abbilden und untersuchen. Abbildung 28 zeigt hierzu 
die exemplarische Nahaufnahme eines im Z-Kontrast mehrheitlich dunklen Streifens, der 
vereinzelte Plättchen der helleren Entmischung beinhaltet.  
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Abbildung 28: STEM-HAADF Abbildung eines entmischten Bereichs in Mn01 (links) mit EDX-Elementverteilun-
gen der der Elemente Mn, Ni, Cr und S (rechts). Die mit Pfeilen hervorgehobenen Partikel mit hellem Z-Kontrast 
wiesen jeweils einen erhöhten Ni-Gehalt auf, der mit einem Defizit an Cr einherging, der Mn-Gehalt erscheint 
ebenfalls deutlich reduziert. 
Bei der Betrachtung der Elementverteilungen ist zunächst zu erkennen, dass der S-Gehalt 
homogen verteilt ist und sich analog zum Domänennetzwerk der vorhergehenden Expe-
rimente verhält. Ebenso ist eine deutliche Segregation des Ni-Anteils zu erkennen (s. 
Pfeile in Abbildung 28, rechts); die markierten Bereiche mit hellem Kontrast bzw. hohem 
Ni-Anteil zeigen jedoch lediglich minimal reduzierte Intensitäten der Cr-Verteilung. Dies 
ist insofern verwunderlich, dass die in Tabelle 9 angeführten Daten der Punktmessungen, 
auch wenn diese an anderer Stelle aufgenommen wurden, eine weitaus stärkere Entmi-
schung zeigen. Das Verhältnis der Cr- und Ni-reichen Bereiche entsprach dort mit einem 
Verhältnis von 15:30 at% dem des Domänennetzwerks und hätte in den hier gezeigten 
Verteilungen somit deutlicher ausfallen müssen. Im Falle des Mn zeigte sich, dass dieses 
in den Ni-reichen Plättchen nahezu vollständig fehlte; die in Abbildung 28, rechts mar-
kierten Bereiche zeigen deutlich reduzierte Intensitäten der Elementverteilung. Diese wa-
ren in den EDX-Punktmessungen der Entmischung (vgl. Tabelle 9) nicht zu erkennen, wo-
bei der Mn-Gehalt dort in beiden Bereichen (Cr- bzw. Ni-reich) ungewöhnlich niedrig aus-
fiel und sich deutlich im Bereich der Messunsicherheit bewegte.  
Unter Berücksichtigung einer homogenen Verteilung des Mn vor der Kompaktierung so-
wie der Phasenreinheit des kompaktierten Materials lässt sich die Vermutung aufstellen, 
dass das Mn während des Sinterprozesses keine eigene Phase bildete (kubisches MnCr2S4 
war lediglich in abgeschreckten Syntheseprodukten beobachtet worden) und stattdessen 
in geringen Konzentrationen die Ni-Positionen der NiCr2S4-Phase substituierte. Dies 
konnte offenbar nur in einem Stöchiometrie-nahen System erfolgen, da Mn nach der Kom-
paktierung lediglich in den Cr-reichen Bereichen nachgewiesen werden konnte, die im 
Wesentlichen der Idealzusammensetzung entsprachen. Eine Integration in die Ni-reichen 
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Plättchen fand nicht statt, sodass der Substituent in Folge aus diesen Bereichen verdrängt 
wurde. 
Neben dem Einfluss der Substitution auf die Mikrostruktur des NiCr2S4 konnten ebenfalls 
Auswirkungen auf die thermoelektrischen Eigenschaften beobachtet werden, die in Ta-
belle 10 gezeigt sind. Messungen der thermischen Leitfähigkeit standen zum Zeitpunkt 
des Verfassens noch aus, weshalb diese im Folgenden nicht angeführt ist. 
Tabelle 10: Thermoelektrische Kenngrößen der NiCr2S4-Substitutionsreihe; der zum Vergleich die Kennwerte 
des eigenen Domänennetzwerk-Materials [36] sowie externer Studien [103]gegenübergestellt sind. Negative 
Vorzeichen der Seebeck-Koeffizienten weisen auf n-leitendes Verhalten der Verbindungen hin. 








NiCr2S4 [103] 608,00 -172,00 1,80 4,27 
NiCr2S4, Netzwerk [36] 2080,00 -15,40 0,49 4,58 
NiCr2S4                    (Ni) 504,29 -55,26 1,54 4,35 
Mn0.1Ni0.9Cr2S4    (Mn01) 382,04 -60,64 1,40 4,28 
In0.1Ni0.9Cr2S4      (In01) 264,37 -65,25 1,13 4,29 
 
Die elektrische Leitfähigkeit erschien im Vergleich zu der des Domänennetzwerks deut-
lich reduziert, bewegte sich beim neusynthetisierten NiCr2S4 jedoch im Bereich der Er-
gebnisse anderer Studien [103]. Die Substitution führte in beiden Fällen zu einer Reduzie-
rung der elektrischen Leitfähigkeit, welche sich durch die erhöhte Unordnung des Sys-
tems und geringeren Leitfähigkeiten der Substituenten erklären lässt. Die im Verhältnis 
deutlichere Reduzierung bei In01 beruht zudem auf der im XRD beobachteten Bildung 
von Fremdphasen, die durch die Kompaktierung nicht eliminiert werden konnten. Im 
Falle der Seebeck-Koeffizienten konnte in allen Fällen eine Verbesserung gegenüber dem 
Domänensystem erreicht werden; die Koeffizienten verhielten sich dabei erwartungsge-
mäß entgegen der elektrischen Leitfähigkeit, weshalb der (im Betrag) höchste für In01 
ermittelt werden konnte. Obwohl die Seebeck-Koeffizienten gegenüber dem Domänen-
netzwerk durchaus verbessert werden konnten, blieben sie weiterhin deutlich hinter den 
Ergebnissen anderer Studien zurück [103]. Insgesamt konnte jedoch in allen Verbindungen 
eine Steigerung des Leistungsfaktors erreicht werden, die im Vergleich zum Domänen-
netzwerk verdoppelt (In01) bis verdreifacht (Grundverbindung) werden konnte.  
Neusynthese und Substitution des Ni-Cr-S-Systems konnten zeigen, dass die zuvor beo-
bachtete und durch die FAST-Kompaktierung hervorgerufene Entmischung auch in einem 
stöchiometrisch korrekten System auftrat und durch Substituenten beeinflusst wurde. 
Vor der Kompaktierung zeigten sämtliche Verbindungen Anteile von Fremdphasen; eben-
falls waren im In-System einzelne, In-reiche Fremdpartikel zu beobachten. Durch die 
Kompaktierung konnten die Fremdphasenanteile in NiCr2S4 und Mn01 bereinigt werden, 
während in In01 weiterhin ein Phasengemisch auftrat. Die Grundverbindung NiCr2S4 
zeigte im STEM-HAADF eine entmischte Struktur, die zwar weiterhin erkennbar, im Ver-
gleich jedoch schwächer und feiner als in den vorherigen Experimenten auftrat. Die Zu-
gabe von Mn führte zu einer deutlichen Steigerung der Entmischung sowie einer anderen 
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Form der Ni-reichen Strukturen, die stärker von der Cr-reichen Umgebung segregierten 
und im Gegensatz zu dieser keine Spuren des Substituenten enthielten. Das In-System 
zeigte indes keine Entmischung und nach der Kompaktierung eine weitgehend homogene 
Struktur, in der sich jedoch innerhalb der Untersuchungen keine Spuren des Substituen-
ten mehr nachweisen ließen. 
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6 Zusammenfassung und Ausblick 
Mikro- und Nanostruktur eines thermoelektrischen Materials üben großen Einfluss auf 
dessen Eigenschaften aus. Durch umfassende Untersuchungen kann die Natur dieser Ein-
flüsse bestimmt und verstanden werden, wobei sich sowohl Rückschlüsse auf die initiale 
Effizienz des Materials ziehen lassen als auch Potenziale für mögliche Optimierungen er-
kannt werden können. Die in der vorliegenden Arbeit durchgeführten Strukturanalysen 
über verschiedene Methoden der Elektronenmikroskopie konnten dabei wertvolle Er-
kenntnisse über die untersuchten Chromchalkogenide liefern. So konnten zuvor wenig 
untersuchte Phasen, deren Umwandlungen sowie Elektronenbeugungsphänomene der 
Verbindungen studiert werden, ebenso wie sich Zusammenhänge zwischen einer chemi-
schen Entmischung oder der Substitution von Anionen und Kationen mit den thermo-
elektrischen Eigenschaften herstellen ließen. 
Zunächst konnte die Entwicklung und Etablierung eines Kompaktierungsprozesses der 
FAST-Methode mit REM-Untersuchungen begleitet werden. Da in Vorstudien oftmals sig-
nifikante Verluste des Schwefelgehalts während der Kompaktierung beobachtet und 
nachgewiesen wurden, fand eine Optimierung des Prozesses auf eine schnelle Heizrate 
und einen kurzen Verbleib auf der Zieltemperatur statt. Die Pressdrücke der anfänglich 
verwendeten Graphitwerkzeuge erwiesen sich mit maximal 71 MPa als zu niedrig, wes-
halb die resultierenden Presslinge mechanisch instabil, porös und unzureichend verdich-
tet ausfielen. Der Umstieg auf TZM-Werkzeuge und Drücke bis 395 MPa führte bereits bei 
niedrigen Temperaturen zu dichten Presslingen und erlaubte somit im Vergleich zu vor-
herigen Methoden eine zusätzliche Reduktion der Maximaltemperatur, wodurch Cr2S3 un-
ter Phasenerhalt und mit minimalem Schwefelverlust hergestellt werden konnte. Hoch-
dichte Proben erlaubten die ausführliche Messung der thermoelektrischen Eigenschaften 
des produzierten Cr2S3, welches allgemein eine niedrige, thermische Leitfähigkeit sowie 
einen hohen Seebeck-Koeffizienten aufwies. Die niedrige elektrische Leitfähigkeit führte 
jedoch insgesamt zu einem niedrigen Leistungsfaktor und ließ Raum für Optimierungen. 
Die Kompaktierungsmethode ließ sich mit leichten Anpassungen auf Cr3S4 sowie NiCr2S4 
ausweiten; die Stabilität der Presslinge erlaubte weiterhin die Etablierung einer verläss-
lichen Methode zur konventionellen TEM-Präparation.  
In HRTEM- und Elektronenbeugungsexperimenten ließen sich erstmals Sinterkörper des 
Cr2S3 in der Gleichgewichtsphase R3̅ untersuchen; diese war zuvor oftmals während der 
Kompaktierung in den P3̅1c-Polytypen umgewandelt worden. Die Umwandlung zeigte 
sich nun jedoch während der Bestrahlung mit Elektronen. Deren ballistischer Energieein-
trag führte zur Mobilität von Cr2+-Kationen in den Defektschichten des Materials, 
wodurch ein Ordnung-zu-Unordnung-Übergang stattfand und sich die Phasenumwand-
lung vollzog. Beide Phasen konnten koexistierend im selben Material beobachtet werden, 
ebenfalls konnte das Auftreten von diffuser Streuung nach der Umwandlung nachgewie-
sen werden. Diese entsteht im Zuge der Phasenumwandlung und deutet auf Bereiche der 
Verbindung hin, in denen keine vollständige Unordnung der Defektschicht-Kationen statt-
fand, sondern eine Teilordnung kurzer Reichweite zurückblieb.  
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Die Substitution eines Chrom-Anteils durch strukturell kompatibles V, semikompatibles 
Ti sowie inkompatibles Sn führte zu inkonsistenten und oftmals unerwarteten Ergebnis-
sen: So konnten sowohl V als auch Ti direkt im Material der Presslinge nachgewiesen wer-
den, wobei lediglich die V-substituierten Proben annähernd der Zielstöchiometrie ent-
sprachen. Im Falle der Ti-Substitution lag ein deutliches Defizit des Elements vor, wäh-
rend für beide Sn-substituierten Materialien in EDX und XPS lediglich Spuren des Sn nach-
gewiesen werden konnten. Trotz dieser Tatsache zeigten die Presslinge deutliche Steige-
rungen der elektrischen Leitfähigkeiten bei gleichzeitig minimaler Reduzierung des See-
beck-Koeffizienten; die Natur dieser Ergebnisse wurde auf das Auftreten von Cr-Aus-
scheidungen im Material zurückgeführt. Die V-substituierten Proben zeigten allgemein 
keine Verbesserungen, während bei den Ti-Substitutionen leichte Verbesserungen der 
elektrischen Leitfähigkeit zu beobachten waren, die Seebeck-Koeffizienten jedoch variier-
ten. Ebenfalls durchgeführte Substitutionen des Anionengitters durch Se lieferten keine 
signifikant neuen Erkenntnisse, fanden jedoch lediglich in kleinem Rahmen statt. 
Für das ternäre Chromsulfid NiCr2S4 konnten beide möglichen Polytypen eingehend un-
tersucht sowie ein theoretisches Modell der Umwandlung aufgestellt werden, die erneut 
im Elektronenstrahl auftrat. Der Mechanismus ließ sich wie bereits beim Cr2S3 auf die bal-
listisch induzierte Mobilität von Defektschicht-Kationen, in diesem Falle Ni2+ zurückfüh-
ren. Diese besetzten während der Umwandlung zuvor unbesetzte Oktaederplätze, woraus 
ein ungeordnetes System des NiAs-Typs entstand. Die I2/m-Gleichgewichtsphase konnte 
sowohl bis 723 K als auch bei 95 K beobachtet werden, wandelte sich jedoch in beiden 
Fällen nach wenigen Sekunden im Elektronenstrahl um. Diffuse Streuung und die damit 
zusammenhängenden Teilordnungsphänomene ließen sich erneut beobachten.  
Im STEM zeigte ein aus inhomogenen Komponenten hergestelltes Ni-Cr-S-System eine 
ausgeprägte Domänenstruktur, bei der sich Ni- und Cr-reiche Domänen mit ca. 15 at% 
Unterschied im Metallgehalt abwechselten, während der S-Gehalt homogen blieb. Unter-
suchungen vor und nach der Kompaktierung ergaben, dass diese zu einer Homogenisie-
rung des Gemisches hin zu einer Einzelphase geführt hatte. Über HRSTEM konnte eine 
kohärente Verwachsung des Domänensystems bewiesen werden, weiterhin zeigten beide 
Domänen trotz signifikanter Unterschiede im Metallgehalt identische Muster in der Elek-
tronenbeugung. In situ-Heizen des Materials führte zu einer Verschmelzung und Vergrö-
ßerung insbesondere der Ni-reichen Domänen; die Kristallstruktur blieb jedoch unverän-
dert. Als Gründe für die Bildung der Domänen kommen sowohl Elektromigration wäh-
rend der Kompaktierung als auch spinodale Entmischung in Betracht, wobei die Inhomo-
genität des Ausgangsmaterials einen weiteren, möglichen Einflussfaktor darstellt. 
Eine stöchiometrische Neusynthese von NiCr2S4 sowie Substitutionen mit Mn und In zeig-
ten, dass die Entmischung in NiCr2S4 der korrekten Zusammensetzung ebenfalls auftrat 
und sich in der Mn-Substitution sogar verstärkte. Das In-System entmischte nicht und 
zeigte lediglich vereinzelte Spuren von In-haltigen Fremdphasen. Die Entmischung trat 
dabei nachweislich durch die Kompaktierung auf, da die Syntheseprodukte aller Verbin-
dungen homogen erschienen. Die Substitution konnte die zuvor im metallischen Bereich 
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liegende, elektrische Leitfähigkeit des Ni-Cr-S verbessern (in diesem Falle verringern), 
wobei sich der Seebeck-Koeffizient leicht erhöhen ließ, jedoch weiterhin auf einem nied-
rigen Niveau lag.  
Aus anwendungstechnischer Sicht konnte abschließend keines der untersuchten Chrom-
chalkogenide relevante Kenngrößen erreichen, die Effizienzen blieben allgemein 
schlecht. Obwohl die Materialien positive Aspekte wie gute Verfügbarkeit und Umwelt-
verträglichkeit im Vergleich zu etablierten Verbindungen aufwiesen, konnten sie besten-
falls einzelne Kenngrößen in deren Größenordnungen erreichen und erschienen mit Ab-
schluss dieser Arbeit wenig aussichtsreich.  
Es gilt jedoch zu beachten, dass aufgrund diverser technischer Umstände oftmals nicht 
sämtliche Kenngrößen bestimmt werden konnten und hinreichend genaues Messgerät 
nicht immer zur Verfügung stand. Besonders die thermische Leitfähigkeit war stark von 
dieser Problematik betroffen, weshalb sie lediglich für einzelne Proben bestimmt werden 
konnte und eine umfassende Argumentation nicht möglich war. Da geeignete Herstel-
lungs- und Präparationsmethoden für die Materialien etabliert werden konnten, erschei-
nen zukünftige Untersuchungen mit Fokus auf der thermischen Leitfähigkeit durchaus 








AH   Hall-Koeffizient 
A   Mittleres Atomgewicht 
a (T)   Temperaturleitfähigkeit 
Cp   Spezifische Wärmekapazität 
Cs   Aberrationskoeffizient 
dhkl   Netzebenenabstand 
E   Energie 
e   Elementarladung 
h   Planck’sches Wirkungsquantum 
κ   Thermische Leitfähigkeit 
kB   Boltzmann-Konstante 
λ   Wellenlänge 
LT   Lorenzzahl  
m*   effektive Masse 
M   Widerstandsverhältnis  
Nv   Entartungszahl 
n   Ladungsträgerkonzentration 
ρ   Dichte/spezifischer Widerstand 
R   Elektrischer Widerstand 
σ   Elektrische Leitfähigkeit 
S / α   Seebeck-Koeffizient 
θ / 2θ   Beugungswinkel 
T   Temperatur 
µ   Ladungsträgermobilität 
Z   Ordnungszahl 
z   Spezifischer thermoelektrischer Gütefaktor 
zT   Allgemeiner thermoelektrischer Gütefaktor 
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Abkürzungen 
DOS   Zustandsdichte (Density of States) 
EDX Energiedispersive Röntgenspektroskopie (Energy-Dispersive X-Ray 
Spectroscopy) 
FAST   Feld-Aktiviertes Sintern (Field-Assisted Sintering Technique) 
FEG   Feldemissionskathode (Field Emission Gun) 
FFT   Fast-Fourier-Transformation 
FIB   Fokussierter Ionenstrahl (Focused Ion Beam) 
GPA   Geometrische Phasenanalyse 
HAADF  High-Angle Annular Dark Field 
HP   Heißpressen (Hot Pressing) 
HRSTEM  Hochaufgelöste, Raster- TEM 
HRTEM  Hochaufgelöste TEM 
PED   Precession Electron Diffraction 
PF   Leistungs-/Powerfaktor 
PGEC   Phonon-Glass Electron Crystal 
PIPS   Präzisions-Ionen-Poliersystem 
QC   Quantum Confinement 
REM/SEM  Rasterelektronenmikroskopie (Scanning Electron Microscopy) 
RSE/BSE  Rückstreuelektronen (Back-Scattered Electrons) 
SPS   Spark-Plasma-Sinterung 
SAED   Selected Area Electron Diffraction 
SE   Sekundärelektronen 
STEM   Raster- (Scanning) TEM 
TEM   Transmissionselektronenmikroskopie 
TZM   Titan-Zirkon-Molybdän 
XPS Röntgenphotoelektronenspektroskopie (X-Ray Photoelectron 
Spectroscopy) 




Bi2Te3   Bismuttellurid 
CdI2   Cadmium(II)iodid 
C2H3N   Acetonitril 
Cr2S3   Chrom(III)sulfid 
Cr3S4   Chrom(II,III)sulfid 
CuI   Kupfer(I)jodid 
CuCrS2  Kupfer(I)thiochromit 
LaB6   Lanthan-Hexaborid 
NiCr2S4  Dichrom-Tetrathioniccolat 
PbTe   Bleitellurid 
PuO2   Plutonium-Dioxid 
Sb2Te3   Antimontellurid 
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Abbildung 29: Sinterdiagramm von Cr2S3 mit Isolation durch Glimmerfolie; der Abschnitt zwischen 20:40 min 
und 22:00 min Sinterdauer ist unten vergrößert dargestellt. Die bis ca. 20:50 min konstant angegebenen 698 K 
des Pyrometers rühren von der Tatsache her, dass dieses tiefere Temperaturen nicht registrieren kann; die 
stattdessen durchgeführte Messung über ein Thermoelement fehlte in den Daten. Bei 20:50 min zeigt sich ein 
sprunghafter Anstieg der Temperatur auf kurzzeitige 1498 K, der auf einen Überschlag hindeutet. Die ebenfalls 
unkontinuierlich verlaufende Komprimierung, dargestellt durch den Stempelweg in schwarz sowie die -ge-
schwindigkeit in blau, lassen das Zerbrechen des Presslings bzw. mechanische Instabilitäten vermuten. Zwar 
steigt der Stempelweg üblicherweise mit sinkender Temperatur, da dieser die thermische Ausdehnung nicht 
berücksichtigt; ein solcher Fall würde jedoch eine makroskopische Erwärmung des Sinterkörpers vorausset-
zen, die in diesem Fall mangels Stromfluss nicht vorlag. Quelldaten und Visualisierungen wurden von D. Groe-
neveld ermittelt und zur Verfügung gestellt. 
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Anhang II – Überschlagsschäden in Cr2S3 
 
Abbildung 30: REM-Aufnahmen eines Cr2S3-Presslings im Querschnitt, der während der Kompaktierung durch 
einen Überschlag beschädigt wurde. a) Makroskopische Aufnahme der Querschnittsfläche, in welcher der in b) 
dargestellte Riss zur Orientierung markiert ist. Eine mikroskopische Strukturierung der Oberfläche ist bereits 
zu erkennen und in c) vergrößert dargestellt. 
Eine Detailbetrachtung des ersten, durch einen Überschlag beschädigten Cr2S3-Presslings 
(vgl. Kapitel 4.1, Abbildung 9a) zeigte eine mikroskopische Strukturierung auf der Grenz-
fläche des Volumenverlusts. Diese war beim zweiten, ebenfalls beschädigten Pressling 
nicht zu beobachten, weshalb zunächst nicht von einer systematischen Ursache oder ei-
nem Zusammenhang mit dem Volumenverlust ausgegangen werden kann. Bei der Be-
trachtung fiel auf, dass die Strukturierung der Grenzfläche größtenteils aus dreieckig ge-
formten Artefakten bestand, die innerhalb einer gewissen Längenskala von 50 µm – 
100 µm parallel verliefen, makroskopisch jedoch keiner allgemeinen Orientierung folg-
ten. Es lässt sich annehmen, dass der Verlauf der Artefakte unabhängig von der Strom-
richtung des Überschlags war – zumal dieser mutmaßlich orthogonal zu den Stirnflächen 
der Probe verlaufen sein sollte – und es sich daher um eine intrinsische Materialeigen-
schaft handelt, deren Längenskala mit der im TEM beobachteten Korngröße des Materials 
vergleichbar ist. Es lässt sich weiterhin vermuten, dass die charakteristische Dreiecks-
form der Artefakte die dreizählige Drehachse der rhomboedrischen Struktur widerspie-
gelt und sich die Streckung der Dreiecksformen hin zum rechten Bildrand in c) von einem 
veränderten Schnitt der Bruchkante zur Achse ergibt. 
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Anhang III – Phasenbestimmungen der Cr2-xMxS3-Substitution 
 
Abbildung 31: Experimentelle Elektronenbeugungsmuster der Cr2-xMxS3-Substitution (M = Sn, V, Ti) im Ver-
gleich mit Simulationen [19,143] der R3̅-Gleichgewichtsphase. Sämtliche Verbindungen zeigen keine signifikan-
ten Abweichungen und entsprechen in Struktur und Zellparametern der Literatur. 
 
Abbildung 32: XRD-Diffraktogramm von Cr1.9Sn0.1S3 (Sn01) sowie Cr1.9Sn0.1S3 (Sn005) mit Rietveld-Fit (rot) und 
im Vergleich zur R3̅-Gleichgewichtsphase (Reflex-Markierungen an 2θ-Achse) [19]. Beide Verbindungen zeigen 
gute Übereinstimmungen mit der Grundstruktur; Spuren von Fremdphasen, Sn-Partikeln oder Cr-Ausscheidun-
gen konnten nicht beobachtet werden. Quelldaten und Visualisierung wurden von M. Poschmann ermittelt und 
zur Verfügung gestellt.  
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Anhang IV – Röntgenbeugung an Cr2S3-xSex 
 
Abbildung 33: XRD-Diffraktogramm von Cr2S2.625Se0.375 (Se037) sowie Cr2S1.5Se1.5 (Se15) mit Rietveld-Fit (rot) 
und im Vergleich zur R3̅-Gleichgewichtsphase eines modellierten Cr2S1.5Se1.5-Systems (Reflex-Markierungen an 
2θ-Achse) [99]. Se037 zeigt einen verbreiterten und zum Teil gespaltenen Reflex bei 71,5 °, der auf Bestandteile 
mit kleineren Gitterparametern hindeutet und in Abbildung 32 vergrößert dargestellt ist. Dieser als Fronting 
bezeichnete Effekt trat ebenfalls bei Se15 auf, zeigte dort jedoch Anteile tendenziell größerer Gitterparameter. 
Vereinzelte Reflexe bei 25 ° sowie 29 ° deuten auf Verunreinigungen durch elementares Se hin. Se037 zeigte 
keine Se-Verunreinigungen, lässt sich jedoch bezüglich der Gitterparameter eher Cr2S3 als Cr2S1.5Se1.5 zuord-
nen; die Gitterparameter erscheinen im Vergleich zu letzterem zu groß (s. Tendenz zu größeren Beugungswin-
keln). 
Sowohl Se15 als auch Se037 zeigten verbreiterte Reflexe (s. Detailausschnitte in Abbil-
dung 33), die auf eine inhomogene Zusammensetzung des untersuchten Materials hin-
deuten. Der Fronting-Effekt trat in beiden Proben auf, führte bei Se15 jedoch lediglich zu 
einer leichten Verbreiterung, während der (426̅̅̅̅ )/(42̅6)-Reflex eine deutliche Verbreite-
rung sowie einen teilgespaltenen Reflex zeigte. Abbildung 34 zeigt einen detaillierten Aus-
schnitt des entsprechenden Reflexes, anhand dessen sich der Fronting-Effekt erklären 
lässt. Hierzu wurde ein Gemisch aus verschiedenen Phasen simuliert (Rot, Blau, Grün), 
die aufgrund einer abweichenden Zusammensetzung von der Zielstöchiometrie kleinere 
Gitterparameter aufweisen und die Reflexposition somit zu einem höheren Beugungswin-
kel verschieben. Die rot dargestellte Komponente 1 zeigt einen mehrheitlichen Anteil der 
Zielstöchiometrie, während ebenfalls Anteile leicht erhöhter Gitterparameter enthalten 
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sind, die den Sattelpunkt rechts des Hauptreflexes verursachen. Werden sämtliche, zu-
sätzliche Phasen zusammengefasst, ergibt sich die in Magenta dargestellte Summenkurve 
– die wiederum dem Verlauf der experimentellen sehr nahe kommt.  
Im Falle von Se15 fielen sowohl die Gitterparameter als auch die Anteile der Fremdphasen 
mit abweichender Zusammensetzung gering aus; die größeren Gitterparameter führten 
zu einem leichten Fronting und einer Verschiebung hin zu einem niedrigeren Winkel. 
 
 
Abbildung 34: Detailausschnitt des in Abbildung 33 gezeigten (426̅)/(42̅6)-Reflexes von Cr2S2.625Se0.375 (Se037). 
Die schwarze Kurve stellt das experimentelle Messergebnis des Phasengemisches dar. Rote, blaue und grüne 
Komponenten zeigen jeweils Minderheitsphasen, deren Zusammensetzung von der Hauptstruktur abweicht 
und die in diesem Fall in unterschiedlichem Maße verkleinerte Gitterparameter aufweisen (kleinere Parameter 
entsprechen höheren Beugungswinkeln). Die Violette Kurve ergibt sich aus der Summe aller abweichenden 
Einzelkomponenten und zeigt eine prinzipielle Übereinstimmung mit den experimentellen Daten.  
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Anhang V – Synthese und Kompaktierung NiCr2S4 
Die Ausgangsprobe des Ni-Cr-S-Systems (intern CAU-SPS-CrCh-009) wurde von A.-L. 
Hansen im Institut für Anorganische Chemie der CAU Kiel synthetisiert. Hierbei wurden 
gemäß der Zielzusammensetzung (Ni,Cr)2S3 1,039 g einer Ni-Cr-Legierung (50:50-Mi-
schung mit Partikelgröße 0,2-0,4 mm, Balzers) sowie 0,9612 g elementaren Schwefels 
eingewogen (99,999 %, Alfa Aesar).  
Die Synthese fand unter Argonatmosphäre in einer Quarzglasampulle statt. Diese wurde 
mit einer Heizrate von 25 K/h auf 1298 K erhitzt und 3 Tage bei diesen gehalten, die Ab-
kühlung auf Raumtemperatur erfolgte durch Abschalten des Ofens in ca. 300 min.  
XRD lieferte für die Zusammensetzung des Sinterprodukts ein Phasengemisch aus NiS2, 
NiS, Ni0.5Cr2.5S4, Cr2S3 sowie elementaren Resten von S. 
Die Sinterung des Phasengemischs erfolgte durch H. Becker der AG Leineweber, Bergaka-
demie Freiberg. Dabei wurde das Rohpulver in einer Graphitmatrize eingespannt und mit 
einer Heizrate von 100 K/min über gepulsten Gleichstrom auf 1298 K erhitzt. Bei einem 
Druck von 8 kN wurde das Material für 10 min gesintert und anschließend abgebrochen, 
da die Stempelbewegung als zu stark erschien und deutliche Schwefelreste an der Matrize 
erkennbar waren. Die hohe Bewegung des Stempels deutet auf eine Phasenumwandlung 
hin oder wurde durch den Verlust des Schwefels verursacht.  
Eine Wiederholung der Sinterung mit gleicher Vorprozedur (intern CAU-SPS-CrCh-010) 
erforderte keinen Abbruch. 
Die nach der Sinterung erneut durchgeführte XRD zeigte verbreiterte Reflexe; die Zusam-
mensetzung konnte auf diverse NixCr3-xS4-Phasen unterschiedlicher Zusammensetzungen 
sowie Spuren von Ni3S4 eingegrenzt werden; andere vor der Sinterung festgestellte 
Fremdphasen wurden nicht gefunden. 
Weitere Details sowie ein Vergleich der Röntgendiffraktogramme vor und nach der Sin-






Anhang VI – Thermische Leitfähigkeit von Ni-Cr-S 
 
Abbildung 35: Temperaturabhängig gemessene, thermische Leitfähigkeit des entmischten Ni-Cr-S-Systems 
während des Heizens (schwarz) und Abkühlens (rot). Bei Raumtemperatur betrug die thermische Leitfähigkeit 
3,29 W∙m-1∙K-1, während der Höchstwert von 4,23 W∙m-1∙K-1 bei 775 K erreicht wurde. Entnommen aus [36], ESI 


















Anhang VII – STEM-EDX Elementverteilungen Ni1-xMxCr2S4 
 
Abbildung 36: STEM-EDX-Elementverteilungen von NiCr2S4 nach Synthese (Synth) und FAST-Kompaktierung 
(FAST). Sowohl das untersuchte Pulver des Syntheseprodukts als auch der konventionell präparierte Pressling 
erscheinen homogen; die Elementverteilungen zeigen keine deutlichen Spuren einer Entmischung. 
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Abbildung 37: STEM-EDX-Elementverteilungen von Mn0.1Ni0.9Cr2S4 nach Synthese (Synth) und FAST-Kompak-
tierung (FAST). Im als Pulver untersuchten Syntheseprodukt zeigten sich keine Entmischungen, die Element-
verteilung erschien homogen. Die konventionell präparierte Probe nach der Kompaktierung zeigte deutliche 
Entmischungen mit im Z-Kontrast hell erscheinenden Partikeln in einer dunklen Matrix. Die hellen Partikeln 
zeigten in der Elementverteilung einen erhöhten Ni- und leicht reduzierten Cr-Gehalt, während S weiterhin 
homogen verteilt war. Mn konnte lediglich in der dunkel erscheinenden Matrix nachgewiesen werden und er-
schien aus den Ni-reichen Partikeln verdrängt. 
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Abbildung 38: STEM-EDX-Elementverteilungen von In0.1Ni0.9Cr2S4 nach der Synthese. Partikel ähnlich dessen 
in a) machten den Großteil der Probenmenge aus und enthielten, wie Tabelle 11 zu entnehmen, lediglich Spu-
ren an In, unterhalb eines at%. Vereinzelt ließen sich Partikel wie in b) finden, die in einer zunächst ähnlich zu 
a) homogen erscheinenden Matrix Ausscheidungen hellen Z-Kontrasts aufwiesen. Wie in Tabelle 11 zu sehen, 
wichen die Zusammensetzung des Hauptpartikels von derer in a) ab; so wurden im Vergleich höhere S- und Ni-
Gehalte gefunden, während der Cr-Anteil geringer ausfiel. Die hell erscheinende Ausscheidung zeigte einen er-
höhten In-Anteil, der jedoch nicht auf eine elementare Ausscheidung, sondern eine In-reiche Fremdphase hin-
deutete (I). Der ebenfalls hell im Z-Kontrast erscheinende Auswuchs (II) wies entgegen seiner Erscheinung eine 
Zusammensetzung auf, die im Wesentlichen derer der Matrix entsprach. 
 
Tabelle 11: STEM-EDX-Ergebnisse der Entmischungen in Abbildung 38. a) stellt dabei die Summenquantifizie-
rung des gesamten Partikels in Abbildung 38a dar. Die übrigen Werte zeigen jeweils das Summenspektrum des 
Partikels in b), die Zusammensetzung der hell erscheinenden Ausscheidung (I) sowie des seitlichen Auswuchses 
(II), der in den Elementverteilungen mit gestrichelter Linie markiert ist. 
Verbindung Element [at%] 
In Ni Cr S 
a) In01, Summe 0 12 32 56 
b) In01, Summe 1 10 28 61 
b) In01, Partikel (I) 3 10 27 60 
b) In01, Partikelteil (II) 0 11 27 62 
 
